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INTRODUCTION GENERALE 
Ce mémoire présente mes activités de recherche depuis la fin de ma thèse en 1995. J'ai 
passé toute cette période au SRMP (Service de Recherches de Métallurgie Physique) du CEA 
(Commissariat à l'Energie Atomique) à Saclay, d'abord en post-doctorat de février à décembre 
1996 puis dans un poste permanent d'ingénieur-chercheur. 
Mon travail peut se placer dans le cadre assez large des recherches en sciences des 
matériaux sur le "vieillissement des oxydes d'intérêt pour le nucléaire". On s'intéresse de 
façon générale à l'évolution de ces matériaux en particulier en présence d'irradiation. Celle-ci 
peut avoir des effets sur de nombreux phénomènes (voir [Limoge 2005]), entre autres : 
− la diffusion, celle-ci étant en général accélérée par l'irradiation ; 
− la lixiviation, avec des effets possibles de radiolyse ; 
− l’évolution microstructurale, un exemple extrême étant l'apparition du "rim" 
(fractionnement des grains) dans les couches superficielles du combustible irradié ; 
− l’amorphisation, c'est-à-dire une perte de cristallinité, observée également dans des 
minéraux contenant naturellement des actinides radioactifs. 
Tous ces phénomènes qui peuvent être initiés, accélérés ou modifiés par l'irradiation 
sont d'une grande importance technologique, en particulier pour ce qui concerne la tenue 
mécanique ou chimique des matériaux. La prédiction et la maîtrise de ces phénomènes pour 
les conditions réelles qui sont souvent inaccessibles par l'expérience (stockage géologique, 
futurs réacteurs) passe par la compréhension des mécanismes élémentaires de l'irradiation et 
des cinétiques associées. Celle-ci repose sur l'étude fondamentale de ces mécanismes. 
Dans ce contexte, je mène des études de modélisation à l'échelle atomique. J'ai abordé 
deux ingrédients élémentaires du vieillissement : les défauts ponctuels et les cascades de 
déplacements dues à l'irradiation. Le choix des matériaux étudiés découle d'un compromis 
entre la volonté de faire des études centrées sur la compréhension des phénomènes et le souci 
de la connection avec les matériaux réels. Ainsi, le plus souvent, on ne considère pas les 
oxydes les plus simples ou les plus génériques mais des oxydes modèles des matériaux réels 
(combustible nucléaire ou matériaux de stockage des déchets radioactifs). Il ne faut toutefois 
pas trop se focaliser sur les matériaux "technologiques". Leur complexité dépasse en effet les 
capacités de la modélisation atomistique, et, à trop vouloir s'en approcher, on perd toutes les 
capacités d'analyse que l'on a sur des matériaux plus simples. 
 
La première partie de ce mémoire est consacrée aux études de défauts ponctuels. Ces 
études ont pour objet élémentaire les structures et énergies des défauts. On peut, à partir de 
ces éléments, remonter aux concentrations d'équilibre de défauts ce qui permet d'aborder les 
variations de stœchiométrie, les phénomènes de diffusion et l'état d’équilibre des dopants. Je 
présente les résultats obtenus sur :  
− Le dioxyde d'uranium. Dans ce matériau modèle du combustible nucléaire, les auto-défauts 
ponctuels (défauts d'uranium et d'oxygène) sont supposés piloter les larges écarts observés par 
rapport à la stœchiométrie parfaite. On montre que la validité de cette hypothèse n'est pas 
évidente. On a également étudié l'insertion ponctuelle dans l'oxyde d'uranium de certains 
produits de fission présents dans le combustible irradié, en se concentrant sur leur site 
d'insertion et leur énergie de mise en solution. Toute cette étude a été effectuée en 
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collaboration avec le Service d'Etudes et de Simulation du comportement des Combustibles 
du CEA Cadarache et le Service de Physique de Matière Condensée du CEA Bruyères-le-
Chatel. 
− La silice amorphe qui a été étudiée par Layla Martin-Samos pendant sa thèse, dont j’ai 
assuré le co-encadrement avec Yves Limoge. Le but de ce travail était de comprendre et 
modéliser la diffusion dans ce matériau, premier modèle des verres nucléaires. Comme c'est 
un amorphe, les structures et énergies de formation de chaque type de défaut ne sont pas 
uniques mais distribuées du fait de l'inéquivalence des sites atomiques ce qui complique 
grandement les calculs et leur interprétation. 
− La mise en solution d'oxygène dans l'argent métallique. Il s'agissait ici d'aider à 
l'interprétation d'expériences réalisées au laboratoire (dans le cadre de la thèse d’Henri de 
Monestrol) sur le démouillage de films d'argent déposés sur du nickel sous atmosphère 
d'oxygène. 
 
La deuxième partie du mémoire s’intéresse aux dégâts d'irradiations dans les matrices 
cristallines de stockage des actinides radioactifs. On se concentre en particulier sur l'effet des 
noyaux de recul des désintégrations α qui constituent la principale source d'irradiation à long 
terme dans ces matériaux. Ces désintégrations se caractérisent par l'émission d'une particule α 
et d'un noyau de recul. La particule α dissipe son énergie par des processus d'ionisation 
(pertes électroniques) et ne produit que quelques centaines de déplacements atomiques isolés 
le long de sa trajectoire. Bien que ces pertes électroniques puissent être importantes en 
particulier pour les isolants, je me suis concentré sur les noyaux de recul qui sont responsables 
de la majorité des déplacements atomiques. Ils perdent en effet la quasi-totalité de leur énergie 
(variant de 70keV à 100keV suivant la désintégration) dans des collisions élastiques 
interatomiques et créent des cascades de déplacements de plusieurs milliers d'atomes, 
produisant ainsi un dommage important et localisé. On étudie ces cascades par dynamique 
moléculaire en potentiel empirique. Cette technique est bien adaptée à l'étude des cascades 
individuelles. L'échelle de temps de ces simulations (qq. ps) correspond en effet aux échelles 
de temps réelles des cascades. 
Au delà du cas précis des désintégrations α, on obtient une image générique des pertes 
balistiques dans ces matériaux pour tout type d'irradiation. De telles études en dynamique 
moléculaire sur les cascades dans les oxydes cristallins sont beaucoup moins courantes que 
celles consacrées aux métaux et alliages métalliques. Les calculs sur ces derniers matériaux 
ont montré que le cristal se reforme après les cascades et que les traces de celles-ci sont 
constituées de défauts ponctuels isolés ou non. On s'intéresse alors au nombre, à la nature et à 
la mobilité éventuelle de ces défauts de fin de cascade. Nos calculs ont montré que dans les 
oxydes la situation est plus contrastée. Suivant le matériau considéré, on a obtenu : 
− une trace amorphe le long de la trajectoire de l'ion. C’est le cas dans le zircon, qui a été le 
premier matériau que j’ai abordé et dont l’étude a été ensuite reprise par Malek Harfouche au 
cours de sa thèse à l’université de Marne la Vallée ; 
− une simple assemblée de défauts ponctuels comparable à celles des métaux. C'est le cas 
dans le zirconate de lanthane (étude menée en collaboration avec Alain Chartier du Service de 
Chimie Physique du CEA Saclay) ; 
− un dommage mixte avec un coeur de trace quasi-amorphe et des défauts ponctuels 
déconnectés de la trace principale, comme dans la zirconolite étudiée par Laurent Veiller 
pendant son post-doctorat sous ma responsabilité. 
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Ces calculs de traces donnent des éléments pour comprendre les mécanismes 
d'amorphisation éventuelle de ces oxydes. On a ainsi montré que l'amorphisation dans le 
zircon a lieu dans le coeur de chaque trace. A l'opposé nous avons reproduit, au delà des 
calculs de cascade, le mécanisme d'amorphisation par accumulation de défauts ponctuels à 
l’œuvre dans le zirconate de lanthane. 
 
J'utilise dans ces études deux techniques de simulations : la dynamique moléculaire en 
potentiel empirique et les calculs de structure électronique dits ab initio. Cette distinction 
entre techniques recoupe assez bien la division de mon travail en termes de sujets : études de 
défauts ponctuels avec les calculs de structure électronique, d'une part, et étude de 
l'amorphisation par potentiels empiriques, d'autre part. Les échelles de temps et d'espace des 
phénomènes étudiés imposent en effet des choix de méthodes de simulation. Le fait de 
maîtriser les deux techniques de simulation permet cependant de bien connaître leurs 
limitations respectives. 
On classe souvent les différentes méthodes de description de la structure et de l'énergie 
d'une assemblée d'atomes dans un schéma qui va des échelles les plus fines aux plus grandes, 
ce mouvement s'accompagnant d'une perte de précision et d'une diminution du temps de 
calcul. Dans cet ensemble, j'ai pratiqué les deux méthodes les plus fines. Malgré les 
nombreuses différences qui existent entre structure électronique ab initio et dynamique 
moléculaire en potentiels empiriques, ces deux méthodes ont de nombreux points communs 
dans l'utilisation que j'en ai fait. Toutes deux partent d'un certain nombre d'ingrédients 
descriptifs des atomes (pseudopotentiels) ou des interactions (potentiels empiriques régissant 
les interactions interatomiques) qui doivent être soigneusement choisis et validés. Elles 
permettent d'obtenir, pour une géométrie atomique donnée, l'énergie du système et les forces 
qui s'exercent sur les atomes. On peut à partir de là faire des relaxations de géométrie qui font 
tendre le système vers son minimum local en énergie. On peut également effectuer des calculs 
en dynamique moléculaire, ce qui permet d'explorer les configurations atomiques possibles à 
différentes températures et de reproduire divers évènements, par exemple ici, des cascades de 
déplacements. 
On peut dire brutalement que ce qui distingue, dans ce contexte, les deux méthodes 
(potentiel empirique vs. structure électronique ab initio) c'est la qualité des énergies et forces 
obtenues pour une configuration atomique donnée et la lourdeur des calculs nécessaires pour 
les obtenir. Ainsi les calculs de structure électronique ab initio ne sont dans ce contexte qu'un 
moyen de disposer d'un bon moteur énergétique pour les atomes. Les propriétés strictement 
électroniques prédites par les calculs ab initio (structure de bandes, magnétisme, etc. ) ne sont 
utilisées que comme moyen de vérifier la qualité des calculs. Ce point de vue, qui est sans 
doute assez marginal dans la communauté de la physique des solides, est désormais 
couramment pratiqué dans celle des sciences des matériaux. 
 
Chaque partie commence par une description des techniques employées dans les 
simulations avant de présenter les résultats obtenus. La présentation générale des méthodes 
est volontairement très peu détaillé. En revanche, les spécificités techniques propres à nos 
calculs sont décrites en détail . 
Ainsi dans la première partie consacrée aux défauts ponctuels, on présente les 
particularités des calculs en supercellule et la précision que l'on peut attendre de ce type de 
calcul (chapitre I). On rappelle ensuite l'énergétique des défauts ponctuels dans les oxydes 
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(chapitre II), ce qui permet de préciser les termes et notations employés dans la suite. En effet, 
l'obtention des énergies thermodynamiquement pertinentes repose sur l'écriture d'équations de 
stabilité plus complexes, dans le cas d'alliage comme les oxydes, que dans celui des corps 
purs simples. La définition des énergies de formation s'en trouve compliquée. Dans les trois 
chapitres suivants de cette première partie, sont synthétisés les résultats obtenus sur le 
dioxyde d'uranium, la silice amorphe et l'oxygène dans l'argent. 
Dans la seconde partie consacrée aux cascades de déplacements et à l'amorphisation 
sous irradiation, j'expose d'abord les particularités spécifiques des simulations de cascade de 
déplacements en dynamique moléculaire (chapitre II). Les résultats des calculs de cascade 
pour les différents matériaux étudiés sont regroupés dans le chapitre suivant (III) avant une 
discussion des comparaisons possibles avec les expériences et des prédictions que l'on peut 
faire à partir de ces calculs de cascade (chapitre IV). Le dernier chapitre (V) présente une 
étude en dynamique moléculaire de l'amorphisation du zirconate de lanthane par 
accumulation de défauts ponctuels. 
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I. Méthodologie 
1. Structure électronique 
a/Cadre théorique 
Nos calculs de structure électronique se placent dans le cadre de la théorie de la 
fonctionnelle de la densité (DFT), voir par exemple [Springborg 2000]. Nous utilisons les 
deux approximations usuelles chez les physiciens, l'approximation de densité locale (LDA) et 
l'approximation de gradient généralisée (GGA). Ces approximations donnent des résultats 
satisfaisants pour les propriétés de volume des oxydes. On obtient les différences habituelles 
entre résultats LDA et GGA : 
− énergie de cohésion plus élevée en LDA qu'en GGA ; 
− paramètre de maille sous-estimé en LDA et surestimé en GGA (par rapport aux 
expériences) ; 
− coefficient d'incompressibilité (bulk modulus) surestimé en LDA et sous-estimé en GGA. 
Bien que nous ne nous préoccupions pas de la structure électronique en tant que telle, il 
faut noter que ces deux approximations (même dans leur version polarisée en spin) sont 
incapables de reproduire le caractère isolant de l'oxyde d'uranium (UO2) sur lequel nous avons 
beaucoup travaillé. Ceci provient des effets de corrélation électroniques à l'oeuvre dans ce 
matériau qui nécessitent pour être décrits d'utiliser des méthodes "au delà de LDA". 
b/Codes de calculs 
La plupart de nos calculs sont réalisés avec le code PWSCF développé à la SISSA 
(Trieste) [Baroni] qui utilise une base d'ondes planes [Pickett 1989]. Ce code se situe à peu 
près au milieu du spectre qui irait de "précis mais lent" à "imprécis mais rapide" pour les 
codes ab initio. Il permet de traiter des boîtes de simulation de quelques dizaines d'atomes 
avec une bonne précision et, comme tous les codes d'ondes planes, il donne accès aux forces 
sur les atomes ce qui permet le calcul de configurations relaxées. Nous avons également 
utilisé le code SIESTA [Soler 2002] qui permet de faire des calculs plus rapides du fait de 
l'utilisation d'une base d'orbitales atomiques. Par rapport à PWSCF, on diminue le temps de 
calcul d'un facteur à peu près 50 sans trop dégrader la précision, pour peu que les bases 
d'orbitales atomiques soient soigneusement mises au point. 
PWSCF et SIESTA utilisent tous deux des pseudopotentiels pour représenter de façon 
efficace les interactions électrons-ions. On doit considérer un pseudopotentiel par type 
d’atome. Ces pseudopotentiels sont générés pour reproduire les propriétés de diffusion des 
ondes électroniques des atomes isolés. Suivant les cas on peut utiliser des pseudopotentiels 
issus de la littérature ou d’une bibliothèque, ou bien on doit les générer soi même. 
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2. Calculs en supercellule 
a/Définition 
Nos calculs de défauts utilisent la méthode de la supercellule qui consiste à considérer 
une portion périodiquement répétée de l'oxyde. Pour un cristal il s'agit d'une maille plus 
grande que la maille élémentaire d'où le nom de supercellule. Sous réserve d'adaptation de la 
grille de point k, on doit obtenir pour la supercellule sans défaut exactement la même énergie 
par formule que dans la cellule élémentaire. On introduit ensuite un défaut dans cette boîte. 
On considère ainsi une répétition infinie de défauts inclus dans l'oxyde. La convergence des 
calculs est facile à vérifier par simple augmentation de la taille de la supercellule. Cette 
méthode présente cependant l'inconvénient d'introduire des interactions artificielles entre les 
défauts périodiquement répétés et de limiter la portée des relaxations électroniques et 
géométriques (voir b/). Pour les calculs en ondes planes, la périodicité de la boîte étant à la 
base de la méthode, la technique de la supercellule est la seule possible. En revanche, pour les 
calculs en potentiels empiriques, comme pour les calculs ab initio utilisant d'autres bases 
(bases localisées par exemple), on peut étudier les défauts avec des méthodes d'agrégats dans 
lesquelles on considère un défaut situé au centre d'un agrégat représentatif du solide. La 
caractéristique de ces méthodes d’agrégats est l'existence d'une surface ce qui pose 
naturellement un problème pour la précision des calculs. Il existe de nombreuses approches 
pour diminuer les effets néfastes de cette surface. Ces améliorations consistent à entourer 
l'agrégat central par quelque chose dont la présence corrige partiellement les effets de surface 
de l'agrégat central [Mott 1938; Sulimov 2002]. La convergence des calculs d’agrégats 
dépend étroitement de ces améliorations et il n'y a pas de réponse tranchée à la question de 
savoir laquelle des deux approches (supercellule ou agrégat) converge le plus rapidement en 
fonction de la taille du système (nombre d'atome dans l'agrégat central ou la supercellule). 
b/Imprécision liée à la taille de la supercellule  
La première source d'imprécision dans les calculs de défauts ponctuels est la taille de la 
supercellule. Ce problème ne se pose véritablement que pour les calculs de structure 
électronique, les calculs en potentiel empiriques pouvant être effectués sur des boîtes de très 
grande taille. Au contraire, les calculs ab initio étant très lents et le temps de calcul variant 
comme le cube du nombre d'atomes, la taille des supercellules est très limitée (de l'ordre de 
quelques dizaines d'atomes). La qualité des calculs en fonction de la taille de la boîte se 
mesure sur la convergence des énergies de formation de défauts. Deux facteurs interviennent 
dans cette convergence : les modifications de la structure électronique par rapport au cristal 
sans défaut et les relaxations des positions atomiques. En effet, même sans relaxation 
atomique, le défaut peut produire des réarrangements électroniques plus ou moins loin de son 
site (suivant la valeur de la constante diélectrique du matériau). Il apparaît ainsi que les 
calculs non relaxés effectués sur des métaux convergent très rapidement (voir l'exemple des 
lacunes dans le tungstène [Satta 1998]) alors que pour les semi-conducteurs ou les isolants ils 
peuvent converger beaucoup plus lentement  (voir par exemple [Probert 2003]). Il existe par 
ailleurs un effet de relaxation atomique. Celle-ci peut conceptuellement se diviser en un 
réarrangement local de nature chimique qui est bien traité même dans des supercellules assez 
petites et une partie d'interactions élastiques avec le défaut dont la décroissance avec la 
distance au défaut est beaucoup plus lente (1/r3). Il existe également des problèmes 
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spécifiques aux défauts chargés pour lesquels il existe des corrections particulières [Makov 
1995]. 
Pratiquement, dans les calculs de structure électronique, on fait les calculs à la taille 
maximale possible pour le système considéré et les moyens informatiques à disposition. La 
convergence en fonction de la taille des supercellules est estimée par comparaison avec des 
calculs pour des tailles de supercellules inférieures. 
3. Autres sources d'imprécisions dans les calculs de défauts en structure 
électronique ab initio 
a/Grille de points k et pseudopotentiels 
Au delà des problèmes de taille de supercellule, toutes les sources d'erreurs déjà 
présentes dans les calculs sans défaut peuvent jouer sur la précision des résultats des calculs 
avec défaut. 
La première source d'erreur est la grille d’échantillonnage de la zone de Brillouin (grille 
de points k) utilisée dans les calculs. Celle-ci peut être ajustée sur des supercellules avec 
défaut de taille intermédiaire. Une fois la densité de point k dans l'espace réciproque 
déterminée pour une supercellule de petite taille, on peut raisonnablement utiliser une même 
densité de points k pour les supercellules plus grandes (qui ont une zone de Brillouin plus 
petite). Le nombre de points k est donc inversement proportionnel au volume (ou au nombre 
d'atomes) de la boîte. Cette diminution du nombre de points k avec l’accroissement du 
volume de la boîte fait que le temps de calcul à convergence comparable croît comme le carré 
plutôt que comme le cube du nombre d'atomes dans la boîte. 
Une autre source d'erreur provient des pseudopotentiels utilisés. On note parfois des 
changements non négligeables (variation d’énergie de quelques dixièmes d'eV) avec les 
pseudopotentiels utilisés. Les calculs de défauts sont ainsi un test difficile de transférabilité 
pour les pseudopotentiels. 
b/Choix de la fonctionnelle 
On constate également que les énergies peuvent être fortement dépendantes de la 
fonctionnelle utilisée. Nous comparons dans la suite les résultats obtenus avec les 
fonctionnelles LDA et GGA. Nous obtenons des résultats qualitativement semblables mais 
quantitativement différents avec des écarts pouvant aller jusqu'à 0.8eV pour les énergies 
thermodynamiquement pertinentes des défauts.  
Assez étrangement, de telles comparaisons entre LDA et GGA pour les défauts sont 
plutôt rares dans la littérature (voir par exemple [Snyder 2000; Besson 2002; Wright 2003; 
Hoshino 2001; Söderlind 2000; Capron 2000; Needs 1999]). Un dépouillement rapide de ces 
articles montre des différences allant de 0.1eV à 0.9eV suivant le type de défaut ce qui est 
cohérent avec les écarts que nous calculons. De plus, alors que pour les propriétés de volume 
les différences entre LDA et GGA sont claires et systématiques, il semble qu'il n'y ait pas de 
règle pour savoir quelle fonctionnelle donne les meilleurs résultats pour les études de défauts. 
On peut cependant rappeler que la fonctionnelle LDA étant plus cohésive que la GGA, on 
obtient pour les énergies d'adsorption des valeurs plus importantes en LDA qu'en GGA [Yun 
Wang 2003]. Par ailleurs, pour les énergies de formation de lacune dans les métaux la sous-
estimation des énergies de formation est systématique et a été attribuée à un effet de surface 
[Carling 2000]. Mais lorsque la chimie ou la structure des défauts deviennent complexes ou 
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que l'on considère des associations de défauts, il devient impossible de prédire les tendances 
(voir IV.1. ). 
c/Précision globale attendue 
On voit qu'au total les sources d'imprécision dans les calculs ab initio de défauts 
ponctuels sont nombreuses. On peut jouer sur certaines d'entre elles pour améliorer la qualité 
du calcul sans trop l'alourdir (énergie de coupure, grille de points k). Pour d'autres, les 
améliorations possibles théoriquement sont souvent inaccessibles en pratique (taille de la 
supercellule). Enfin certaines incertitudes proviennent d'ingrédients à la base des calculs dont 
l'effet est difficile à quantifier et prévoir (choix  de la fonctionnelle et du pseudopotentiel). 
L'expérience montre que la précision que l'on peut espérer sur un calcul d'énergie de défauts 
fait sans trop de précaution (une seule taille de supercellule, une seule fonctionnelle, etc.) est 
de l'ordre de quelques dixièmes d'eV. Lorsque l'on raffine les calculs, on peut diminuer les 
incertitudes contrôlables et mesurer celles sur lesquelles on ne peut rien (choix de la 
fonctionnelle par exemple). Ces constatations ne doivent masquer le fait que les calculs ab 
initio restent infiniment plus précis que ceux faits en potentiels empiriques (voir III.1. et 
Deuxième partie I.2.) qui peuvent être qualitativement faux. 
II. Energétique des défauts ponctuels 
A partir des énergies des boîtes contenant les défauts on peut remonter aux énergies 
physiquement pertinentes ; c'est à dire celles qui pilotent les concentrations de défauts via le 
terme exponentiel d’une distribution de Boltzmann. Selon les situations, ces énergies sont 
nommées énergies de formation, de mise en solution, etc. Si pour les corps purs simples ce 
passage des énergies des boîtes aux énergies physiques est simple, on va voir qu'il se 
complique pour les dopants et les composés. Nous présentons dans ce chapitre les formules et 
les concepts mis en oeuvre en les illustrant par le cas de l'oxyde d'uranium.  
1. Energie de formation des auto-défauts ponctuels dans les corps purs simples 
Nous rappelons brièvement le cas simple des auto-défauts ponctuels (lacune et 
interstitiel) dans les corps purs simples ce qui permet d'introduire nos notations et quelques 
concepts utiles pour la suite. 
a/Défauts élémentaires 
Les processus de création d'une lacune ou d'un interstitiel peuvent se présenter sous la 
forme d'équations de réactions où l'on part d'un cristal parfait pour arriver à un cristal 
contenant un défaut: 
V∅ →     (1) 
I∅ →    (2) 
L'énergie de formation de ces défauts est la différence d'énergie entre un cristal parfait et un 
cristal avec défaut contenant le même nombre d'atomes. Elle s'obtient à partir des énergies des 
boîtes avec et sans défaut en corrigeant la différence de nombres d'atomes entre ces boites. 
1 1F N
V V
N NE E
N
ε − ∅−= −  (3) 
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1 1F N
I I
N NE E
N
ε + ∅+= −  (4) 
Dans ces formules, comme dans toute la suite: 
ε indique une énergie physique. L'exposant indique la nature de l'énergie (ici une énergie de 
formation) et l'indice la nature du défaut (V pour lacune et I pour interstitiel);  
E indique une énergie de boîte (calculée). L'exposant indique le nombre d'atome dans la boîte 
(N étant par convention le nombre d'atome dans la boîte sans défaut) et l'exposant la nature du 
défaut présent dans la boîte. 
A partir des énergies de formation on peut remonter aux concentrations des défauts par : 
[ ] exp( )FV VV K βε= −   (5) 
[ ] exp( )FI II K βε= −   (6) 
Les constantes K dépendent des entropies de formation des défauts via: 
exp( )FVK = Vs
N
   (7) 
Celles-ci sont définies comme les différences d'entropie entre le cristal parfait et le cristal 
avec défaut. Le calcul de cette quantité est plus long et plus difficile conceptuellement que 
celui des énergies. Il est néanmoins possible [Roma 2001] [Harding 1989]. Pour notre part, 
nous n'avons pas calculé d'entropies de formation. 
b/La paire de Frenkel  
Une paire de Frenkel est composée des deux défauts élémentaires lacune et interstitiel. 
Son équation de réaction est : 
V I∅ → +     (8) 
L'énergie de formation de ce défaut est : 
1 1 2F N NPF V IE E Eε − + ∅= + −   (9) 
Nous suivons ici la définition usuelle des défauts composés selon laquelle les défauts 
élémentaires qui les constituent sont totalement dissociés. Ainsi dans une paire de Frenkel, la 
lacune et l'interstitiel sont considérés comme non interagissant et très éloignés l'un de l'autre. 
Ils sont donc introduits dans deux boîtes distinctes. 
Si l’on écrit la loi d’action de masse de la réaction (8) on obtient : 
[ ].[ ] exp( )FPFV I K PFβε= −   (10) 
Cette équation peut se retrouver directement en multipliant les équations (5) et (6). En 
combinant (3), (4) et (8), on vérifie bien que :  
F F F
PF V Iε ε ε= +     (11) 
Pour interpréter FPFε , on poursuit couramment l'analyse en considérant le cas où il n'y a dans le 
cristal que des paires de Frenkel. Les concentrations de lacunes et d'interstitiels sont alors 
égales et valent: 
1
2[ ] [ ] ( ) exp( )
2
F
PF
PFV I K
βε= = −
 (12) 
Cette présentation, quoique classique, décrit une situation artificielle et irréaliste. En effet il 
n'y a aucune raison pour que le nombre de lacune et d'interstitiels soient égaux. C'est même 
contradictoire avec les équations (5) et (6). L'équation (10) est beaucoup plus générale que 
l'équation (12). Elle reste valable en présence d'autres types de défauts, ponctuels ou non. 
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2. Energies des auto-défauts dans les composés 
Lorsque l'on considère un composé, les formules ci-dessus ne sont plus valables. On 
parle d'auto-défauts pour qualifier les défauts mettant en jeu les éléments du composé par 
opposition aux dopants constitués d'autres éléments. Nous présentons les formules dans le cas 
de UO2 pour éviter les écritures alourdies du cas général. Les auto-défauts élémentaires dans 
UO2 sont les lacunes et interstitiels d'oxygène ou d'uranium. Dans les boîtes correspondant à 
ces défauts on a ajouté ou enlevé un atome d'uranium ou d'oxygène. Pour définir proprement 
les énergies de formation pour ces défauts, on doit distinguer les défauts intrinsèques des 
défauts extrinsèques. 
Les défauts intrinsèques sont ceux qui ne nécessitent pas pour leur formation 
d'introduire des atomes dans le cristal ou d'en retirer. Dans le cas de UO2 ce sont les paires de 
Frenkel d'oxygène et d'uranium, le défaut de Schottky constitué de deux lacunes d'oxygène et 
d'une lacune d'uranium et le défaut complémentaire (anti-Schottky) constitué de trois 
interstitiels. Les défauts intrinsèques sont toujours des défauts composés de plusieurs défauts 
élémentaires. 
Au contraire les défauts extrinsèques sont ceux pour lesquels on doit apporter ou 
enlever des atomes dans le cristal. Les exemples les plus simples sont naturellement les 
défauts élémentaires (lacunes et interstitiels). Ainsi pour créer une lacune d'oxygène dans UO2 
sans créer d'autre défaut on doit retirer un atome d'oxygène du cristal. 
a/Relations d'équilibre des défauts intrinsèques ou composés 
Dans le cas de UO2 les équations de réactions associées aux créations des défauts 
intrinsèques sont : 
OO IV +↔∅  Paire de Frenkel d'oxygène (13) 
UU IV +↔∅   Paire de Frenkel d'uranium (14) 
UO VV +↔∅ 2  Défaut de Schottky  (15) 
UO II +↔∅ 2  Défaut anti-Schottky  (16) 
Cette dernière réaction est une combinaison des trois précédentes. L'énergie de formation du 
défaut anti-Schottky peut de ce fait être déduite des énergies de formation des deux paires de 
Frenkel et du défaut de Schottky. 
Les énergies de formation de ces défauts s'obtiennent à partir des énergies des boîtes 
contenant les lacunes et interstitiels par: 
1 1 2
X X X
F N N
FP V IE E Eε − += + − × N   pour les paires de Frenkel (X=O ou U) (17) 
11 12 3
U O
NF N N
S V V NE Eε −− −= + × − × × NE  pour le défaut de Schottky.   (18) 
Les concentrations des défauts élémentaires vérifient alors les relations d'équilibre: 
[ ][ ] exp( )
O
F
O O O FPV I K Eβ= −    (19) 
[ ][ ] exp( )
U
F
U U U FPV I K Eβ= −     (20) 
[ ] [ ]2 exp( )FO U S SV V K Eβ= −     (21) 
On voit que ces trois équations ne suffisent pas à déterminer les populations de défauts 
ponctuels. Il reste un degré de liberté dans le système d'équations. Ceci est général à tous les 
systèmes d'équation de défauts intrinsèques. 
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b/Energies de formation des défauts extrinsèques 
Les défauts extrinsèques sont ceux dont l'équation de réaction fait apparaître 
explicitement des atomes extérieurs au composé. En se limitant aux défauts élémentaires, 
lacunes et interstitiels, ces équations de réaction s'écrivent: 
X extV X∅ ↔ +  pour la formation d'une lacune de X  (22) 
ext XX ↔ I   pour la formation d'un interstitiel de X (23) 
Xext indique un atome de X (O ou U dans le cas de UO2) à l'extérieur du composé. Pour 
donner une valeur des énergies de formation de ces défauts il faut préciser un état de référence 
pour l'élément X.  
( )1
X X
X X
F N N ext
XV V
I I
E E Eε⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠
= − ±m      (24) 
ext
XE  est l'énergie de l'élément X dans son état de référence. Les valeurs des énergies de 
formation des défauts extrinsèques dépendent des états de référence choisis. Il est donc 
indispensable de préciser un état de référence lorsque l'on donne des valeurs d'énergies de 
formation. Un choix classique d'état de référence est l'atome X isolé. Pour notre part nous 
préférons l’élément X dans son état standard (par exemple uranium massif ou molécule de 
dioxygène). 
Pour que les énergies de formation des défauts extrinsèques aient un sens, il faut 
introduire la notion de régime ouvert ou fermé. 
3. Régimes ouvert et fermé 
On peut conceptuellement distinguer deux situations expérimentales limites : les 
régimes ouvert et fermé. Dans le régime ouvert l'oxyde est en équilibre avec une ou plusieurs 
phases extérieures alors que dans le régime fermé on considère que sa stœchiométrie est fixée.  
a/Régime ouvert 
Dans le régime dit ouvert on considère l'équilibre de l'oxyde avec un certain nombre de 
phases extérieures. Par définition de l’équilibre thermodynamique, les potentiels chimiques de 
chacun de ses constituants sont alors identiques dans chacune des phases. Rappelons la règle 
des phases qui stipule que le nombre de paramètres libres parmi la température, la pression et 
les potentiels chimiques de N éléments en équilibre dans un système de ϕ phases est  
2P N ϕ= + −      (25) 
Dans un corps pur simple, une fois précisées la température et la pression, le potentiel 
chimique de l'élément est parfaitement défini. En revanche, dans un oxyde, on ne peut pas 
définir les potentiels chimiques de ces constituants sans considérer qu'il est en équilibre avec 
une (2, etc. ) phases extérieures pour un oxyde à un (2, etc. ) cations. 
L'énergie libre de formation d'un défaut ponctuel extrinsèque de X se définit alors par 
rapport au potentiel chimique de l'élément X par : 
1F N N
XF F F µ= − ±m    (26) 
Dans nos calculs nous n'avons calculé pour les solides que les énergies internes à température 
nulle. On obtient alors 
1F N N
XF E E µ≈ − ±m     (27) 
C’est l’énergie libre de formation issue de l’équation (27) qui intervient dans le terme 
exponentiel de la concentration de défaut. 
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Pour les oxydes simples, la dégénérescence des potentiels chimiques est levée lorsque 
l'on précise la pression, la température et le potentiel chimique d'un élément. Pratiquement on 
choisit le plus souvent de fixer le potentiel chimique de l'oxygène gazeux en équilibre avec 
l'oxyde, c'est à dire de préciser sa pression. Le potentiel chimique du cation se déduit alors de 
celui de l'oxygène et l'on obtient alors les concentrations de défauts ponctuels en fonction de 
la pression partielle d'oxygène. Dans les oxydes mixtes, il faut de plus fixer un ou plusieurs 
potentiels chimiques cationiques. 
b/Régime fermé et énergies de formation apparente 
Le fait que les équations (19) à (21) seules ne permettent pas de déterminer les 
concentrations de défauts ponctuels traduit l'indétermination des potentiels chimiques dans les 
oxydes. Cependant on peut concevoir un régime dit fermé où il n'existe aucun échange de 
matière entre l'oxyde et l'extérieur. Dans ce cas, sa stœchiométrie est constante. Si l’on peut 
écrire la dépendance de la stœchiométrie en fonction des concentrations de défauts, on obtient 
une équation supplémentaire qui permet de déterminer les concentrations. Ceci suppose de 
faire des hypothèses sur les défauts présents dans l'oxyde. Par exemple on peut ne considérer 
que les auto-défauts ponctuels, ce qui constitue le "Modèle de Défauts Ponctuels". 
Ainsi dans UO2+x, en écrivant le rapport entre les nombres d'atomes d'oxygène et 
d'uranium (2+x), en fonction des concentrations de défauts on obtient, au premier ordre, la 
relation: [ ] [ ] [ ] [ ] xVIIV OUOU ++=+ 222  (28) 
(voir III.1 pour l’explication du facteur 2 devant la concentration de lacunes). L'équation (28) 
et les équations (19) à (21) permettent de calculer les concentrations de  défauts en fonction 
de la stœchiométrie  de l'oxyde d'uranium. 
A partir de ces concentrations de défauts, il peut être pratique, à l’inverse, de définir une 
énergie de formation apparente par : 
[ ]( )ln
X
Fapp
V kT Vε = − X     (29) 
Il s'agit de l'énergie de formation qu'aurait le défaut en régime ouvert pour un potentiel 
chimique de X redonnant la même concentration. Cette énergie n’est qu’un artifice de calcul 
mais elle permet de simplifier formellement les discussions (voir III.2 et P14) 
4. Dopants  
On s’intéresse ici aux sites d’insertion d’atomes de dopants dans un solide. Pour 
déterminer la stabilité d'un dopant dans des sites préexistants, il faut calculer l'énergie 
d'incorporation ,
inc
D Sε du dopant (D) dans chacun des sites (S) par la formule: 
, S
inc ref
D S D S DE E Eε = − −    (30) 
Dans cette formule: 
SD
E est l'énergie de la boîte contenant le dopant dans son site; 
SE  est l'énergie de la boîte contenant le site inoccupé; 
ref
DE  est l'énergie du dopant à l'extérieur dans un état de référence qui doit être précisé. 
Si on considère une insertion dans un site interstitiel,  est l'énergie d'une boîte sans défaut. 
Si, en revanche, on considère une substitution d'un élément X par le dopant D,  est 
l'énergie d'une boîte contenant une lacune de X: 
SE
SE
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1
X
N
S VE E
−=      (31) 
Une énergie d'incorporation positive indique qu'un apport d'énergie est nécessaire pour 
introduire le dopant alors qu'un résultat négatif indique que l'on gagne de l'énergie à 
l'introduire. L'énergie d'incorporation est d'intérêt limité car elle ne tient pas compte de la 
disponibilité des sites d'insertion et elle ne permet donc pas de prédire quel est le site 
d'insertion le plus occupé à l'équilibre. Pour obtenir cette information il faut considérer 
l'énergie de mise solution pour chaque site qui se définit comme la somme de l'énergie 
d'incorporation dans le site et de l'énergie de formation du site d'insertion. Bien sûr pour les 
sites interstitiels cette dernière énergie est nulle et les énergies d'incorporation et de mise en 
solutions sont égales. Par contre, pour les sites substitutionnels on a : 
, ,X X X
sol inc F
D S D SE Eε = + V     (32) 
On voit ici intérêt de la notion d'énergie de formation apparente en régime fermé 
introduite précédemment. En négligeant les effets d'entropie, les énergies de mise en solution 
permettent d'exprimer les concentrations d'équilibre des dopants dans l'oxyde. Ces 
concentrations dépendent d'une part de l'état de référence choisi pour le dopant et d'autre part 
de la valeur des potentiels chimiques des constituants de l'oxyde via les énergies de formation 
des sites lacunaires. 
,[ ] exp( )
sol
S S D SD K βε= −    (33) 
Une énergie de mise en solution négative conduit à une solubilité infinie du dopant dans 
l'oxyde. Ceci est contradictoire avec les hypothèses d'écriture de l'équation (30) qui suppose 
que les dopants sont isolés les uns des autres. On quitte alors le cadre des défauts ponctuels : 
l'oxyde est instable vis à vis du dopage et on a formation d'une solution solide ou d'un 
nouveau composé. 
III. L'oxyde d'uranium 
L'oxyde d'uranium est un matériau très important pour l'industrie nucléaire. C'est en 
effet le constituant principal du combustible des centrales actuelles. En collaboration avec 
François Jollet du Service de Physique de Matière Condensée du CEA Bruyères-le-Chatel, 
Thierry Petit et Michel Freyss du Service d'Etudes et de Simulation du comportement des 
Combustibles du CEA Cadarache, nous avons effectué deux études portant les auto-défauts et 
les produits de fission dans UO2. 
1. Défauts ponctuels [P11, P24] 
Les défauts ponctuels sont considérés comme jouant un rôle essentiel dans les variations 
de stœchiométrie de UO2. Celle-ci a un domaine très étendu puisque la phase fluorine est 
stable depuis UO1.9 jusqu'à UO2.25. Dans cette travail, nous avons étudié les quatre défauts 
élémentaires : lacunes et interstitiels d'uranium et d'oxygène. Nos calculs ont été les premiers 
à permettre des comparaisons quantitatives satisfaisantes avec les données expérimentales. 
Les premiers calculs [P11] ont été réalisés en LDA. Michel Freyss a ensuite repris ces calculs 
en GGA [P24]. Nous présentons conjointement ces deux ensembles de résultats. Au delà de la 
simple comparaison entre les deux fonctionnelles, on verra que les changements d’énergies de 
formation observés entre les deux méthodes, bien que faibles, conduisent à des différences sur 
l'interprétation des résultats. Celle-ci repose sur le modèle de défauts ponctuels qui est 
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supposé piloter la stœchiométrie de UO2. Nos calculs ont montré qu'au delà des incertitudes 
encore importantes sur les valeurs d'énergies de formation des défauts, il se pose des 
questions sur l'applicabilité de ce modèle. En particulier, nos résultats indiquent que la 
surstœchiométrie  de l'oxyde d'uranium, met en jeu (au delà d'un certain seuil) des agrégats 
d'interstitiels d'oxygène et non des interstitiels isolés. 
a/Détails techniques 
Nous avons utilisé pour ces calculs le code d’onde plane PWSCF. Le pseudopotentiel 
de l’uranium de type Trouiller-Martins [Troullier 1991] avait été mis au point par Thien Nga 
Le de l’équipe de Bruyères le Chatel. Notre étude était la première a utiliser un formalisme de 
pseudopotentiel pour décrire l’uranium. Rappelons (voir chapitre I) que LDA et GGA 
conduisent à un état métallique pour UO2. Les propriétés structurales de UO2 sans défaut (voir 
tableau 1) sont pourtant assez bien décrites en particulier par la fonctionnelle GGA. Notre 
oxyde d'uranium, étant métallique, il n'est pas possible d'étudier les états de charge des 
défauts. Nous sommes donc limités aux défauts neutres. 
 
a (Å) B (GPa) 
LDA GGA exp. LDA GGA exp.
5.24 5.40 5.47 252 194 207
Tableau 1: propriétés de volume de UO2; paramètre de maille et module d'incompressibilité 
Les énergies des défauts élémentaires et intrinsèques ont été calculées suivant la 
méthodologie exposée dans les chapitres I et II. Les supercellules utilisées comportent 48 (±1) 
atomes ce qui est le maximum qui nous était accessible. En comparant avec une supercellule 
de taille immédiatement inférieure (24 atomes), on obtient des différences d'énergies de 0.5eV 
au maximum. La convergence obtenue est donc plutôt bonne pour cette supercellule de taille 
limitée. La relaxation des configurations atomiques a un effet négligeable pour l'énergie des 
défauts d'oxygène mais s'avère importante pour les défauts d'uranium. En effet les énergies 
des lacunes (resp. interstitiels) d'uranium diminuent, en LDA, de  1.7eV (resp. 0.6eV) lorsque 
l'on tient compte des relaxations.  
b/Défauts intrinsèques 
Les énergies de formation des défauts intrinsèques composés (paires de Frenkel et 
défaut de Schottky) sont indiquées tableau 2. 
On compare avec des valeurs expérimentales [Matzke 1987] et des résultats d’études 
antérieures. Les valeurs expérimentales proviennent d'expériences de diffusion analysées dans 
le cadre du modèle de défauts ponctuels (voir d/ et e/). Les études précédentes en simulation à 
l'échelle atomique avaient été réalisées à l'aide de potentiels empiriques [Jackson 1987] ou 
avec des codes de structure électronique LMTO-ASA [Petit 1998] (Linear Muffin Tin 
Orbitals-Atomic Sphere Approximation). On peut noter que les valeurs calculées en ondes 
planes, tant en LDA qu'en GGA sont proches des estimations expérimentales ce qui n'est pas 
le cas des valeurs obtenues en LMTO-ASA ou en potentiels empiriques. L'écart observé pour 
ces dernières méthodes n'est pas inattendu. On retrouve pour les potentiels empiriques la 
surestimation que nous avons mise en évidence sur le zircon (voir plus loin IV.1). De même, 
les calculs ASA conduisent souvent à des énergies de défauts surestimées. Notons que l'effet 
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principal n'est pas un effet de relaxation atomique mais bien une meilleure description de la 
structure électronique en ondes planes. 
 
εf(eV) LDA GGA Estimations 
expérimentales 
LMTO-ASA Pot. Emp. 
PF(O) 3.9 3.6 3.0-4.6 6.7 4.8 
PF(U) 10.7 11.8 9.5 30.6 19.4 
Schottky 5.8 5.6 6.0-7.0 17.1 11.3 
Anti-Sch. 12.7 13.4 8.5-12.7 26.9 17.7 
Tableau 2:Energies de formation des défauts intrinsèques de UO2; comparaison entre calculs 
en ondes planes (LDA, GGA), LMTO-ASA (LDA), en  potentiels empiriques et les estimations 
expérimentales 
Les différences entre résultats LDA et GGA sont assez faibles (maximum 0.5eV pour le 
défaut anti-Schottky). Les résultats GGA semblent cependant s'écarter un peu plus des 
fourchettes expérimentales que les résultats LDA. Une lecture rapide de ces résultats 
conduirait donc à penser que la LDA décrit mieux les défauts ponctuels dans UO2 que la 
GGA, mais on va voir que le calcul de la variation des populations de défauts en fonction de 
la stœchiométrie  conduit à une conclusion différente.  
c/Défauts élémentaires 
Les énergies de formation des défauts élémentaires sont données tableau 3. Dans ce 
tableau on a choisi comme référence les éléments dans leur état standard : molécule de 
dioxygène et uranium métallique. Ces choix de potentiels chimiques de O et U ne sont pas 
cohérents entre eux car ils ne correspondent à aucune situation d’équilibre de UO2. De ce fait, 
on ne peut pas déduire de ces valeurs les énergies des défauts composés mettant en jeu 
plusieurs types d'atomes. 
  
εf(eV) LDA GGA LMTO-ASA 
VO 6.7 6.1 10.0 
IO -2.9 -2.5 -3.3 
VU 3.3 4.8 19.1 
IU 7.3 7.0 11.5 
Tableau 3: Energies de formation des défauts extrinsèques de UO2. 
Le fait que l'interstitiel d'oxygène ait une énergie de formation négative n'est pas une 
erreur. Cela indique simplement que l'énergie interne d'un atome d'oxygène est plus basse en 
position interstitielle dans UO2 que dans une molécule de dioxygène ce qui est cohérent avec 
l'oxydation très facile de UO2 à l'air [Pério 1953]. 
d/Concentration des défauts et stœchiométrie 
Il est expérimentalement connu que les défauts d’oxygène sont plus nombreux que les 
défauts d’uranium dans le dioxyde d’uranium quelles que soient la température et la 
stœchiométrie. Les variations de stœchiométrie dans UO2+x sont donc accommodées 
principalement par des défauts d'oxygène ponctuels ou non. Traditionnellement on analyse 
ces variations dans le cadre du "modèle de défauts ponctuels" [Matzke 1966; Matzke 1987; 
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Lidiard 1966]. Ce nom recouvre simplement l’hypothèse que que la variation de 
stœchiométrie peut être décrite uniquement par les changements de concentration de défauts 
ponctuels et isolés.  
Aux équations de loi d’action de masse pour les défauts composés intrinsèques (19), 
(20) et (21) s’ajoute donc l'équation (28) : 
[ ][ ] exp( )
O
F
O O O FPV I K Eβ= −   (19) 
[ ][ ] exp( )
U
F
U U U FPV I K Eβ= −    (20) 
[ ] [ ]2 exp( )FO U S SV V K Eβ= −    (21) [ ] [ ] [ ] [ ] xVIIV OUOU ++=+ 222   (28) 
Le facteur 2 devant la concentration de lacunes provient de ce que les concentrations se 
définissent comme le nombre de défauts présents divisés par le nombre de sites possibles pour 
leur insertion. Pour les lacunes d’oxygène dans UO2 il y a deux sites possibles par maille 
élémentaire au contraire de tous les autres types de défauts ponctuels qui n’ont qu’un site 
possible par maille élémentaire. Ainsi dans un cristal d'oxyde d'uranium contenant le même 
nombre d’interstitiels que de lacunes d'oxygène la concentration en lacunes sera deux fois 
plus faible. Ces quatre équations permettent de calculer pour toutes les stœchiométries x les 
concentrations de défauts ponctuels. On obtient alors les populations de défauts ponctuels en 
fonction de la stœchiométrie x et de la température (figure1).  
 
 
Figure 1:concentration des défauts dans UO2 en fonction de la stœchiométrie(x) pour une 
température de 1700K ; à gauche sur-stœchiométrie, à droite sous-stœchiométrie. 
Pour le composé sous-stœchiométrique, le défaut dominant est la lacune d'oxygène. 
Pour l’oxyde parfaitement stœchiométrique (limite pour x tendant vers 0 des courbes de la 
figure 1), on note une différence entre LDA et GGA. En GGA, les défauts majoritaires sont 
les lacunes et interstitiels d’oxygène en nombre égaux. En LDA, les trois défauts lacunes et 
interstitiels d’oxygène et lacune d’uranium sont en concentrations quasi-égales. 
Pour l’oxyde sur-stœchiométrique, les lacunes d'uranium deviennent majoritaires, au delà de 
x=10-4 pour la GGA, dès x=0 pour la LDA. 
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On trouve donc que les lacunes d’uranium sont prépondérantes pour le régime sur-
stœchiométriques. Ceci est en contradiction avec les faits expérimentaux qui montrent que la 
sur-stœchiométrie est accommodée par des interstitiels d'oxygène. Le modèle de défauts 
ponctuels avec nos valeurs calculées des énergies de formation de défaut ne reproduit pas la 
domination des interstitiels d’oxygène dans l’oxyde sur-stœchiométrique. 
e/Applicabilité du modèle de défaut ponctuels 
Nous sommes arrivés à une contradiction apparente dans les résultats : les valeurs 
calculés sont en accord avec les fourchettes expérimentales des énergies de formation mais 
elles ne reproduisent pas les variations de stœchiométries de UO2+x. En fait ce sont les 
estimations expérimentales elles-mêmes posent problème.  
En effet, seule l’énergie de formation des paires de Frenkel d’oxygène a été directement 
mesurée expérimentalement. Les autres énergies de formation, en particulier celle du défaut 
de Schottky proviennent d'expériences de diffusion analysées dans le cadre du modèle de 
défauts ponctuels. Le raisonnement est le suivant : 
On connait expérimentalement les coefficients de diffusion de l’uranium et de 
l’oxygène et leurs variations avec la stœchiométrie ([Matzke 1987]) ainsi que l’énergie de 
formation des paires de frenkel d’oxygène. Supposons que les défauts ponctuels soient 
responsables de la stœchiométrie (modèle de défauts ponctuels) et de la diffusion. La 
variation des coefficients de diffusion avec la steochiométrie va suivre la variation de 
concentration de défauts ponctuels. On peut alors en déduire les énergies de formation des 
défauts. Ecrivons les équations correspondant à ce raisonnement : 
♦sous-stœchiométrie x<0  
L’écart à la stœchiométrie est accommodé par les lacunes d’oxygène, l’équation (28) se réduit 
à : 
[ ]
2
xVO −=       (34) 
Les concentrations des autres défauts en découlent via (19) à (21) : 
[ ] )exp(2 FFPO OExI β−−=     (35) 
[ ] ( FSU ExV β−= exp42 )    (36) 
[ ] ( )(exp
4
2
F
S
F
FPU EE
xI
U
−−= β )    (37) 
 
♦A la stœchiométrie parfaite le défaut majoritaire est la paire de Frenkel d’oxygène. 
On a alors : 
[ ] [ ] )
2
exp(22 FFPOO OEVI
β−==    (38) 
[ ] ( ))(exp2 FFPFSU OEEV −−= β    (39) 
[ ] ( )(exp
2
1 F
S
F
FP
F
FPU EEEI OU −+−= β )   (40) 
L’hypothèse selon laquelle la paire de Frenkel d’oxygène est majoritaire n’est vraie que si  
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2 3
O
F F
FP SE E<       (41) 
 
♦ oxyde sur-stœchiométrie x>0 
L’écart à la stœchiométrie est accommodé par les interstitiels d’oxygène. [ ] xIO =       (42) 
[ ] )exp(1 FFPO OExV β−=     (43) 
[ ] ( ))2(exp2 FFPFSU OEExV −−= β    (44) 
[ ] ( ))2(exp12 FSFFPFFPU EEExI OU −+−= β             (45) 
L’équation (44) montre que les interstitiels d’oxygène ne dominent que si 
2
O
F
FP SE E< F       (46) 
Les conditions (41) et (46) sont problématiques (voir tableau 4) 
 
 
2
O
F
FPE
3
F
SE
LDA 1.95 1.97
GGA 1.80 1.86
Tableau 4: termes  de l'équation (41) calculés en LDA et GGA. 
On voit que la condition (41) n'est pas vraiment vérifiée pour les valeurs LDA alors 
qu'elle l'est pour les valeurs GGA. Ceci explique que la GGA donne bien pour l’oxyde 
stœchiométrique une forte concentration de paires de Frenkel d’oxygène au contraire de la 
LDA (voir d/). L'équation (46) n’est vérifiée ni en LDA ni en GGA ce qui conduit aux fortes 
concentrations de lacunes d'uranium aux fortes sur-stœchiométries. 
Pour ce qui est des valeurs expérimentales, il existe de nombreuses estimations de 
l'énergie de formation de la paire de Frenkel d'oxygène. On trouve dans la littérature les 
valeurs 3.5eV [Matzke 1987], 3.7eV [Stratton 1987], 4.1 eV [Murch 1987], 4.6 eV [Clausen 
1984] et 5.8eV [Tetot 1985]. 
Selon que l’on choisit l’une ou l’autre de ces valeurs on obtient, à partir des mesures de 
coefficients de diffusion une énergie de formation du défaut de Schottky qui vérifie ou non 
l'équation (41). Si l'équation (41) n'est pas vérifiée on arrive à une contradiction qui indique 
que le modèle de défaut ponctuel n'est pas applicable. 
f/Conclusion 
Le calcul des énergies de formation de défauts ponctuels dans UO2 donne des résultats 
quantitativement en accord avec les prédictions expérimentales. Mais cet accord quantitatif 
qui nous a permis de d’appliquer le modèle de défauts ponctuels de variation de 
stœchiométrie de UO2+x a fait apparaître une contradiction interne dans ce modèle pour 
l’oxyde sur-stœchiométrique. Il semble indispensable, dans ce régime, de considérer les 
agrégats d'interstitiels d'oxygène (agrégats de Willis). C'est parfois le cas dans des modèles 
purement empiriques (voir par exemple Nakamura [Nakamura 1986]). Cependant dans ces 
modèles, les énergies de formation de ces défauts ne sont pas issues de calculs mais sont 
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considérées comme des paramètres ajustables pour tenter de reproduire les diagrammes x-
P(O2) expérimentaux. 
Malheureusement, du point de vue de la simulation à l'échelle atomique, il est difficile 
de faire des calculs sur ces agrégats de cette taille. Notons de plus qu'ils posent des problèmes 
conceptuels  pour le calcul de leur entropie de configuration et que la relation entre énergie de 
formation et concentration s’en trouve compliquée. 
2. Insertion de produits de fission [P14] 
Le comportement (état chimique, site d'insertion, diffusion) des produits de fission (PF) 
dans le combustible nucléaire est un paramètre important en particulier dans le contexte du 
stockage direct (sans retraitement) du combustible irradié. Ce comportement joue en effet sur 
le possible relâchement de ces PF, ce que l’on souhaite bien sur éviter. Les ingénieurs du 
CEA chargés d’étudier les possibilités offertes par le stockage direct nous ont demandé 
d’étudier en particulier les sites d'insertion et les énergies de quelques produits de fission dans 
UO2. Sur leur conseil, nous nous sommes intéressés à quatre produits de fission : le krypton, 
le césium, l'iode et le strontium. A cette liste a été ajouté l'hélium qui n'est pas à proprement 
parler un produit de fission mais qui serait produit en quantité non négligeable par les 
désintégrations α en cas de stockage du combustible irradié.  
a/Détails techniques  
Trois sites d'insertion des PF ont été considérés : substitution d'un atome d'oxygène, 
substitution d'un atome d'uranium et position interstitielle octaédrique. Cette étude venant à la 
suite de celle sur les défauts ponctuels (voir 1. ), elle reprend les mêmes ingrédients. Pour ce 
qui concerne les PF, les pseudopotentiels de He et Kr sont à norme conservée de type 
Trouiller-Martins [Troullier 1991] . Pour les autres  PF (I, Cs, Sr) nous avons utilisé les 
pseudopotentiels tabulés HGH [Hartwigsen 1998] auquel nous avons adapté le code PWSCF. 
Nous ne sommes intéressés qu'aux tendances qualitatives: ordres préférentiels des sites 
d'insertion, signe et estimation des énergies de mise en solution. Dans la grande échelle allant 
de "rapide et grossier" à "lent et précis", le code PWSCF a été utilisé ici de façon improbable 
comme un code "lent et grossier". De plus, par manque de temps (temps de calcul et temps de 
développement du calcul des forces pour les pseudopotentiels HGH), nous n'avons considéré 
les relaxations que pour les atomes d'He et de Kr. Si pour les atomes d'He celles-ci sont peu 
importantes, pour les atomes de Kr les énergies non relaxées sont 1eV à 3eV au dessus des 
énergies relaxées. La précision attendue des calculs est donc faible (quelques eV). Comme le 
montrent, nos calculs (voir l’article P14), cette précision très médiocre est cependant bien 
meilleure que celles des calculs en potentiels empiriques disponibles dans la littérature. Dans 
le même esprit nous avons pris comme référence extérieure pour les PF les atomes isolés (et 
non les états standard). 
On a vu (II.4.) que les énergies des dopants dépendent des énergies de formation de leur 
sites d'insertion. Pour être cohérent, nous n’avons considéré que les énergies non relaxées 
pour les défauts ponctuels de UO2. Celles-ci vérifient l'équation (41). Nous avons choisi 
d'appliquer le modèle de défauts ponctuels (voir 1.e/), bien que l'équation (46) ne soit pas 
vérifiée, en sachant que nos résultats sont incertains pour les très grandes sur-stœchiométrie. 
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b/Energies de formation apparente des lacunes  
Pour faciliter les comparaisons avec les articles de la littérature comme [Grimes 1991], 
nous avons utilisé les énergies de formation apparentes des lacunes qui se déduisent des 
formules (34) à (46): 
 
stœchiométrie x<0 x=0 x>0 
Fapp
VO
E  )2/ln( xkT −−  
)2ln(
2
kT
E FFPO +  )ln(xkTE
F
FPO
+  
Fapp
VU
E  )2/ln(2 xkTE FS −+  )2ln(kTEE FFPFS O −−  )ln(22 xkTEE FFPFS O −−  
Tableau 5: Energies de formation apparente des lacunes d'oxygène et d'uranium dans UO2 en 
fonction de la stœchiométrie (dans le modèle de défauts ponctuels). 
On peut simplifier encore les écritures en négligeant les variations des énergies de 
formation apparentes avec la température dans le tableau ci-dessus, c'est à dire en ne 
considérant que les trois cas limites de sous-stœchiométrie, sur-stœchiométrie et 
stœchiométrie  parfaite. On voit ainsi que le concept d’énergie de formation apparente permet 
de simplifier la discussion. Une fois négligés les effets de température, il permet de ramener 
la variation de comportement de l’oxyde avec les changements de stœchiométrie à trois cas 
limites et à ne discuter qu’en termes d’énergie. 
c/Energies d'incorporation et de mise en solution 
Les énergies d'incorporation et de mise en solution (telles que définies II.3) sont 
indiquées dans le tableau 6. 
Rappelons que les énergies d'incorporation mesurent le gain d'énergie à placer un PF 
dans un site préexistant. Elles peuvent donner une idée des comportements dans le cas ou la 
concentration en défauts est bien supérieure à celles des PF. A l'inverse, les énergies de mise 
en solution tiennent compte des énergies de formation des sites et sont donc pertinentes à 
l'équilibre thermodynamique de tous les défauts.Les énergies d'incorporation fortement 
positives que l'on trouve pour le krypton, l'iode et le Césium indiquent que quel que soit la 
concentration de sites disponibles, l'introduction de ces PF dans UO2 est largement 
défavorable. Au contraire il est favorable d'incorporer un atome de Sr dans une lacune 
d'uranium. Les énergies d'incorporation des atomes d'hélium sont faibles ce qui indique une 
faible interaction de ces atomes avec l'environnement dans UO2. 
Les énergies de mise en solution du tableau 6 montrent que le site majoritaire des 
atomes d'I, Cs et Sr est la lacune d'uranium, même dans les situations sous-stœchiométriques 
ou celle-ci est en faible concentration. En revanche, pour les gaz rares le site d'insertion 
thermodynamiquement le plus favorable dépend de la stœchiométrie. Ainsi le Kr aura 
tendance à se trouver dans les lacunes d'oxygène dans les oxydes sous stœchiométriques et 
dans les lacunes d'uranium dans les oxydes sur stœchiométriques. 
Les énergies de mise en solution calculées sont en bon accord avec ce qui est connu du 
comportement des PF dans le combustible [Kleykamp 1985; Grimes 1992]. Les atomes de Kr, 
I et Cs dont on sait qu'ils sont insolubles dans UO2 ont des énergies de mise en solution 
largement positives pour toutes les stœchiométries. 
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 énergies 
d'incorporation 
 
Esol x<0 x=0 x>0 
He-O 1.8 He-O 1.8 3.7 5.7 
He-U 0.2 He-U 7.7 3.8 -0.1 
He octa 1.3 He octa 1.3 1.3 1.3 
Kr-O 10.0 Kr-O 10.0 11.9 13.9 
Kr-U 5.1 Kr-U 12.6 8.7 4.8 
Kr octa 10.6 Kr octa 10.6 10.6 10.6 
Cs-O 17.9 Cs-O 17.9 19.8 21.8 
Cs-U 3.6 Cs-U 11.1 7.2 3.3 
Cs octa 15.0 Cs octa 15.0 15.0 15.0 
I-O 14.8 I-O 14.8 16.7 18.7 
I-U 4.1 I-U 11.6 7.7 3.8 
I octa 13.2 I octa 13.2 13.2 13.2 
Sr-O 9.2 Sr-O 9.2 11.1 13.1 
Sr-U -6.4 Sr-U 1.1 -2.8 -6.7 
Sr octa 6.9 Sr octa 6.9 6.9 6.9 
Tableau 6: Energies d'incorporation et de mise en solution des produits de fission dans UO2 
en (eV). 
Le cas du strontium est particulièrement intéressant et illustre bien la notion d’énergie 
de mise en solution. En effet, on considère généralement que le strontium est soluble dans 
UO2, mais sa solubilité est réputée dépendre de façon importante du rapport oxygène/uranium 
en particulier dans le domaine sous-stœchiométrique. Nos calculs reproduisent bien ce 
comportement : nous trouvons une énergie de mise en solution négative pour les oxydes 
stœchiométriques et sur stœchiométriques, alors que dans le cas sous-stœchiométrique 
l'énergie de mise en solution passe continûment (voir P14) de négative à positive lors que l'on 
s'écarte de la stœchiométrie parfaite. Ceci indique un passage progressif d'une bonne 
solubilité à l'insolubilité lorsque la stœchiométrie de l’oxyde s’écarte de plus en plus de la 
valeur parfaite. Nos calculs montrent que ce changement progressif ne provient pas d’un 
changement de comportement de Sr mais de la simple diminution du nombre de lacunes 
d'uranium disponible. 
IV. Défauts ponctuels dans la silice amorphe [P19, P20] 
J'expose brièvement ici les résultats de la thèse de Layla Martin-Samos (2001-2004) à 
l'encadrement de laquelle Yves Limoge a bien voulu m'associer. Layla Martin-Samos a 
présenté les résultats de son travail dans deux articles (P19, P20). 
1. Introduction 
Cette thèse s'attaque à la modélisation de la diffusion dans la silice amorphe et s'inscrit 
dans un effort de recherche visant à comprendre les mécanismes fondamentaux de diffusion 
dans les verres ce qui constitue un sujet important pour le CEA vu que les déchets radioactifs 
sont conditionnés en France dans des verres complexes. 
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Plus précisément, ce travail concerne les auto-défauts de la silice : lacune et interstitiel 
d'oxygène et de silicium. Les énergies de formation et structures de ces défauts ont été 
calculées. Le calcul des énergies et chemins de migration de ces défauts a également été 
rapidement abordé, mais nous ne présentons ici que les énergies de formation des défauts 
ponctuels.  
Le fait d'étudier un amorphe pose plusieurs problèmes spécifiques. D'abord, au contraire 
du cas des cristaux, il n'est pas évident d'obtenir un modèle structural à l'échelle atomique, les 
expériences ne donnant que des indications très partielles sur la structure atomique. Il est donc 
nécessaire de mettre au point une procédure numérique de génération de la structure du verre 
et de la valider autant que possible sur les faits expérimentaux disponibles. 
Ensuite le fait même que le verre soit amorphe implique qu'il existe un très grand 
nombre (en principe une infinité) de sites inéquivalents pour les atomes constituant ce verre et 
de même pour les sites de défauts. En principe, chaque site de défaut est donc particulier. En 
pratique on doit se limiter à la  distribution de sites de défauts correspondant à la boîte de 
simulation que l'on utilise. Cette multiplicité augmente évidemment beaucoup la charge de 
calcul, puisque pour chaque type de défaut, on doit calculer sa structure et son énergie pour le 
plus grand nombre possible de configurations. Là encore se pose la question de la 
représentativité du modèle de verre que l'on utilise. 
Enfin les énergies de formation ou de migration des défauts sont naturellement 
distribuées ce qui pose des problèmes conceptuels dans le calcul des coefficients de diffusion 
à partir de ces énergies [Limoge 1990]. 
2. Génération du modèle de verre 
L'objectif était d'obtenir une boîte de simulation tripériodique dont les positions 
atomiques soient raisonnablement représentatives de celles d'une silice amorphe par essence 
apériodique. Une bonne boîte doit être de taille suffisamment grande pour bien reproduire ce 
que l'on sait expérimentalement de la structure du verre et pour présenter une dispersion 
suffisante pour les sites de défauts. Cependant elle doit être d'une taille assez petite pour qu'il 
soit possible d'effectuer les calculs ab initio nécessaires aux études de défauts. Cette limitation 
en taille fait que certaines caractéristiques à moyenne distance (comme ici la distribution des 
tailles d'anneaux) ne peuvent pas être reproduites. 
La méthode usuelle pour générer un verre est de chauffer une super-cellule d'un cristal 
de même composition et de la tremper lentement pour obtenir un modèle de verre. On sait que 
la vitesse numérique de trempe joue sur la qualité de la structure vitreuse obtenue. On a de ce 
fait intérêt à effectuer ces calculs avec une méthode permettant une trempe la plus lente 
possible, c’est à dire d’utiliser des potentiels empiriques. En revanche, pour étudier 
quantitativement les défauts, il est indispensable d’utiliser les méthodes de structure 
électronique ab initio. Nous avons donc choisi de générer la silice en deux étapes. Le 
chauffage et la trempe ont été réalisés avec des potentiels empiriques adaptés à SiO2 [van 
Beest 1990] ; puis nous sommes passés à la DFT pour les calculs de défauts. Après 
ajustement des paramètres de trempe on obtient une structure présentant une bonne  topologie 
en termes de connectivité (tétraèdres SiO4, liaisons Si-O-Si) et une distribution d'anneaux (Si-
O-Si-O...) correcte pour la boîte de 108 atomes que nous avons générée. 
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3. Energies de formation des défauts élémentaires 
Etant donné nos moyens de calculs il était impossible de calculer toutes les structures et 
énergies de défauts avec un code d'ondes planes. Nous avons pour ce faire choisi d’utiliser le 
code SIESTA qui est beaucoup plus rapide et à peine moins précis (voir I. ). Nous avons 
utilisé une base spécifiquement mise au point pour SiO2 qui nous a été fournie par les auteurs 
du code [Anglada 2001]. Les tests de comparaison avec PWSCF sur la structure et l'énergie 
du verre et de quelques défauts ont permis de valider cette base et l'utilisation de SIESTA. 
Nous avons calculé les énergies et configurations des lacunes et interstitiels d'oxygène 
et de silicium. Nous avons utilisé toutes les possibilités échantillonnage des sites de défauts 
que nous offraient la boîte de 108 atomes : 
− Les lacunes correspondant aux 72 (resp. 36) sites d'atomes d'oxygène (resp. de silicium) ont 
été considérées. 
− Pour les interstitiels d'oxygène des configurations en pont peroxyde (Si-O-O-Si) étaient 
attendues. Nous avons calculé les 72 configurations possibles de pont peroxyde d'interstitiels 
(une pour chaque atome d'oxygène de la boîte). 
− Un interstitiel de silicium a été initialement placé au centre de chacun des anneaux de taille 
comprise entre 3 et 6, au nombre de 120 dans la boîte. Certaines positions étant quasi-
identiques, le nombre d'interstitiels de silicium effectivement obtenus est de 84. 
On voit que l'étude de la silice amorphe nécessite de considérer beaucoup plus de 
configurations de défauts (ici 264) que celle d'une phase cristalline de SiO2 (4 défauts 
différents). Nous ne présentons ici que les énergies des défauts neutres. La thèse discute 
également des défauts chargés et des différences de structure avec les défauts neutres. Ces 
défauts chargés ont été calculés par Nicolas Richard du CEA Bruyères-le-Chatel. 
On voit sur les figures 2 et 3 que les énergies de formation de défauts sont distribuées. 
Les défauts d'oxygène présentent tous la même structure:  
− pont peroxyde Si-O-O-Si pour les interstitiels ; 
− liaison Si-Si pour les lacunes. 
Cette uniformité topologique conduit à une forme gaussienne de la distribution 
d'énergies de formation. A l'inverse les défauts de silicium présentent des topologies variées 
et leurs distributions d'énergies sont plus irrégulières.  
Figure 2 : distribution des énergies de formation des défauts d'oxygène dans a-SiO2 : lacunes 
(à gauche) et interstitiels d'oxygène (à droite). La référence énergétique est la molécule de 
dioxygène 
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Figure 3: distribution des énergies de formation des défauts de silicium dans a-SiO2 : lacunes 
(à gauche) et interstitiels de silicium (à droite). La référence énergétique est la molécule de 
dioxygène (à pression ambiante). 
En moyenne, l'énergie de formation des lacunes (resp. interstitiels) d'oxygène est 
0.15eV (resp. 0.34eV) plus basse que dans le quartz α. La paire de Frenkel d'oxygène a une 
énergie de formation moyenne de 6.9eV, 0.5eV en dessous de celle du quartz. Pour les 
défauts de silicium, on trouve les mêmes tendances : l'énergie de formation des lacunes (resp. 
interstitiels) est inférieure de 0.7eV (resp. 1.3eV) à ce qu'elles sont dans le quartz. La paire de 
Frenkel de silicium a une énergie de formation de 16.3eV.  
Nous avons recherché les propriétés du verre sans défaut qui pourrait rendre compte de 
la dispersion des énergies de formation des défauts. Aucune corrélation n'a pu être établie 
avec les distances et angles interatomiques, les volumes de Voronoi ou la statistique 
d'anneaux. En revanche, une relation apparaît clairement entre les valeurs des énergies de 
formation des défauts et les contraintes atomiques locales sur l'atome qui fait défaut (atome 
lacunaire ou membre préexistant du pont O-O ou Si-Si pour les interstitiels). 
Cette corrélation est très bien vérifiée pour les défauts d'oxygène mais l'est moins pour 
les défauts de silicium, ce qui s'explique par une relaxation moins uniforme et un 
réarrangement topologique plus important pour ces derniers. Il faut noter que la notion de 
contrainte locale n'a pas (encore) de définition claire pour les méthodes de structure 
électronique. De ce fait les énergies de formation obtenues en ab initio ont été corrélées aux 
contraintes atomiques calculées en potentiel empirique. Ceci confirme la très bonne 
représentativité structurale obtenue par ces potentiels empirique pour la silice sans défaut. 
Nous renvoyons à la thèse pour une justification théorique de cette corrélation entre contrainte 
locale et énergie de formation. 
4. Migration et diffusion 
Le calcul des distributions des énergies de migration n'a pu être qu'abordé pendant cette 
thèse. On a tout de même calculé quelques énergies de migrations. Il en ressort que les 
énergies de migration des défauts semblent légèrement plus élevées que dans le cas du quartz, 
à l'inverse de ce qui était obtenu pour les énergies de formation. Les valeurs obtenues ont 
cependant permis de déterminer le mécanisme de diffusion de l'oxygène dans la silice. La 
valeur expérimentale disponible pour l'énergie d'activation de la diffusion de l'oxygène est de 
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4.7eV [Mikkelsen 1984]. Les valeurs calculées sont cohérentes avec cette valeur si l'on 
considère que les défauts majoritaires sont les lacunes et interstitiels neutres. Le défaut 
responsable de la diffusion est alors l'interstitiel avec une énergie de migration de l'ordre de 
1.2eV, pour une demi énergie de formation de la paire de Frenkel d'oxygène de 3.45eV, ce qui 
donne 4.65eV en très bon accord avec l'expérience. 
V. Interactions lacunes-atomes d'oxygène dans l'argent [P13] 
Cette étude nous a été suggérée par un expérimentateur du SRMP (Pierre Reigner). Il a 
été découvert au laboratoire qu'un film d'argent déposé sur un substrat de nickel démouille 
lorsqu'il est recuit sous atmosphère d'oxygène [de Monestrol 2001] (voir figure 4). Le 
démouillage se traduit par l'apparition de trous à l’interface argent-nickel qui peuvent 
déboucher à la surface de l’argent. Il y a de plus formation d’une couche d’oxyde de nickel 
sous le film d’argent. Au contraire, ce démouillage ne s'observe pas sous une atmosphère sans 
oxygène. Il s'agit donc d'un démouillage réactif en phase solide. 
 
 
 
Figure 4 : A gauche : schéma du démouillage réactif observé lors de l'oxydation d'un substrat 
de nickel  à travers un film d'argent. A droite : vues en microscopie optique des trous 
consécutifs au démouillage. 
L'explication proposée par les expérimentateurs de ce démouillage est le transport de 
lacunes par les atomes d'oxygène dissous dans l'argent lors de leur diffusion à travers le film. 
Il existe en effet des indications expérimentales d'une forte liaison entre atome d'oxygène et 
lacunes dans l'argent. Notre étude visait à vérifier ce dernier point. Nos calculs ont confirmé 
l'existence d'une énergie de liaison importante entre atome d'oxygène dissous et mono- et bi-
lacunes ce qui est cohérent avec le mécanisme lacunaire d'apparition des cavités à l'interface 
Ag-NiO. 
1. Détails techniques 
Les calculs ont été effectués en LDA et en GGA ce qui permet une comparaison 
systématique entre les deux fonctionnelles de toutes les grandeurs calculées. Les 
configurations atomiques ont été relaxées en LDA. Une fois la convergence atteinte, on 
recalcule l'énergie des positions atomiques obtenues avec la fonctionnelle GGA. L'expérience 
montre en effet que (pour ces calculs au moins) les forces calculées en GGA pour les 
positions d'équilibre de la LDA sont quasi-nulles. Il est donc inutile de relaxer de nouveau les 
positions en GGA. 
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Nous avons considéré l'insertion d'oxygène dans l'argent en position interstitielle en site 
octa- ou tétraédrique ainsi que dans une lacune (voir figure 8). 
2. Résultats 
a/Lacunes et bilacune dans l'argent 
En préliminaire aux calculs d'insertion d'oxygène, nous avons calculé les énergies de 
formation de la lacune et de la bilacune dans l'argent, ainsi que leur énergie de liaison  
définie par : 
/ 2
B
V V Vε −
F
V
F
VV
Ag
V
AgAg
VV
B
VVV EEE εεε 22 3132302/ −=−+= −−−    (47) 
Le résultat principal est la très faible liaison lacune-lacune dans l'argent. La valeur 
expérimentale de l'énergie de formation de la lacune dans l'argent étant 1.10eV, on voit que 
l'énergie LDA est très proche de la valeur expérimentale alors que la valeur GGA est plus 
faible. 
 
 FVε  F VV −ε B VVV 2/−ε
LDA 1.09 2.18 -0.01 
GGA 0.82 1.59 0.05 
Tableau 7: Energie de formation des mono- et bi-lacunes dans l'argent ; Energie de liaison 
lacune-lacune (en eV) 
b/Mise en solution de l'oxygène 
Les énergies de mise en solution d'un atome d'oxygène en positions interstitielle et 
substitutionnelle sont indiquées dans le tableau 8. Le site d'insertion préférentiel est 
clairement le site interstitiel octaédrique. Ce résultat est en accord avec la règle empirique de 
Hägg [Hägg 1929], basée sur les rapports de rayons atomiques, qui prédit que l'oxygène 
dissous dans l'argent est en position interstitielle. La valeur expérimentale de cette énergie est 
0.5eV[Park 1990]. Nos énergies calculées (0.34eV en LDA et 0.65eV en GGA) sont 
globalement en accord avec cette valeur. 
 
 
Figure 5 : sites d'insertion de l'oxygène dans l'argent : (a) interstitiel octaédrique, (b) 
interstitiel tétraédrique, (c) dans une lacune, i.e. en substitution 
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 sol
Ooct
ε solOtetε solOosubε
LDA 0.34 0.74 0.62 
GGA 0.65 0.93 1.09 
Tableau 8: énergies de mise en solution de l’oxygène dans l’argent (en eV). La molécule de 
dioxygène a été utilisée comme état de référence. 
c/Interaction oxygène-lacune 
Nous obtenons une forte interaction atome d'oxygène et mono-lacune. La configuration 
de paire la plus stable est simplement la substitution d'un atome d'argent par un atome 
d'oxygène qui peut être vue comme le remplissage d'un site lacunaire par un atome d'oxygène. 
Rappelons que ceci n'est pas en contradiction avec le fait que le site octaédrique a la plus 
basse énergie de mise en solution. En effet l'énergie de mise en solution en site substitutionnel  
inclut le coût énergétique de création d'une lacune qui est plus élevé que le gain obtenu par 
l'association oxygène-lacune. 
Quantitativement nos énergies de liaisons calculées sont assez raisonnables 
Expérimentalement, il existe deux estimations de l'énergies de liaison oxygène-lacune: 
eV [Quéré 1963] et V[Mathieu 1983]. La valeur calculée en GGA ( eV) est 
à mi-chemin entre ces deux valeurs alors que la valeur LDA (
0.35− 0.45− 0.39−
0.81− eV) s'en écarte 
franchement. 
Pour tenter d'estimer la possibilité qu'un atome d'argent entraîne dans sa diffusion à 
travers un film d'argent des lacunes, nous avons également considéré l'interaction atome 
d'oxygène-bilacune. en nous restreignant à deux configurations (figure 6) : oxygène 
substitutionel à coté d’une lacune (V-Osub) et la configuration V-O-V où l'atome d'oxygène est 
à mi-chemin entre deux lacunes premières voisines. Les énergies de liaison de ces agrégats 
peuvent être définies soit par rapport aux trois défauts isolés, soit par rapport à un atome 
d'oxygène substitutionnel et une lacune, soit par rapport à un interstitiel d'oxygène et une bi-
lacune. En utilisant la première définition on obtient les résultats du tableau 9. Les autres 
valeurs s'en déduisent facilement. C'est la configuration V-O-V qui a l'énergie la plus basse. 
On voit que l'association supplémentaire d'une lacune pour former un agrégat atome 
d'oxygène-bilacune conduit à un gain de 0.3eV pour les deux fonctionnelles alors que 
l'énergie de liaison de la bilacune d'argent est négligeable. La présence d'atome d'oxygène 
dissous favorise donc grandement la formation de bilacunes. 
 
 
Figure 6: Structures considérés pour l'association O-bilacune : (a) V-Osub, (b) V-O-V. 
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Oxygène 
mono-lacune
Oxygène 
bilacune 
 
B
Osub
ε B OV oct−ε B VOVOV oct 2+−−ε
B
VO
OV
oct
sub
2+
−ε
LDA -0.81 -0.10 -1.15 -0.86 
GGA -0.39 -0.11 -0.69 -0.10 
Tableau 9 : énergies de liaison atome d’oxygène dissous-lacune dans l’argent (en eV). 
3. Discussion 
Si l'on compare les résultats obtenus en LDA et en GGA, on voit que ceux-ci sont 
qualitativement identiques: 
-l'oxygène est inséré en position interstitielle octaédrique dans l'argent; 
-son interaction avec une lacune préexistante conduit à un oxygène substitutionnel; 
-l'association avec une lacune supplémentaire est favorable et l'atome d'oxygène se situe à mi-
chemin entre les deux lacunes premières voisines. 
Cependant, quantitativement, les résultats sont très différents. Les valeurs GGA comparées 
aux valeurs LDA sont : 
− 25% plus petite pour l'énergie de formation de lacune dans l'argent; 
− 50% plus grande pour l'énergie de mise en solution de l'oxygène dans l'argent; 
− 50% plus petite pour l'énergie de liaison oxygène-lacune.  
Ainsi des prédictions quantitatives de concentrations de lacunes, de quantité d'oxygène 
dissous, diffèreraient de plusieurs ordres de grandeur selon les valeurs utilisées. 
Malheureusement les valeurs proches de l'expérience ne sont pas toujours les mêmes (voir ci-
dessus). Cette étude confirme ainsi qu'il n'y a pas de règles systématiques simples pour savoir 
quelle fonctionnelle donne les meilleurs résultats pour les études de défauts. 
Enfin si l'on revient au problème expérimental, nos calculs montrent une forte attraction 
entre atome d'oxygène dissous dans l'argent et les mono ou bi-lacunes. Il est donc possible 
que la diffusion d'oxygène à travers le film d'argent entraîne des lacunes et conduisent à 
l'accumulation de celles-ci à l'interface.  
VI. Conclusion 
J'ai présenté dans cette partie les méthodes utilisées pour étudier les défauts ponctuels 
en calculs de structure électronique ab initio et les principaux résultats obtenus. 
On a vu que l'obtention des énergies de formation à partir des énergies calculées pour 
les boites contenant des défauts n'est pas directe. Ceci reflète la complication créée, dans les 
oxydes, par l'indétermination des potentiels chimiques de ses constituants. Pour un oxyde, on 
peut dire qu'une énergie de défaut indiquée sans préciser les potentiels chimiques 
correspondants n'a pas de sens. Cette même difficulté se retrouve, de façon beaucoup plus 
aigue, dans les expériences visant à mesurer ces quantités, voir par exemple [Mikkelsen 1984; 
Tetot 1985]. 
On obtient dans le cadre théorique de la fonctionnelle de la densité des informations 
correctes aux niveaux qualitatifs et quantitatifs. La précision attendue des calculs de défauts 
n'est cependant pas infinie. Les sources d'imprécision sont nombreuses : convergence 
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mathématique et informatique, taille des super-cellules, échantillonnage de la zone de 
Brillouin, qualité des pseudopotentiels, validité des approximations LDA ou GGA. A mon 
avis, on peut tout de même raisonnablement estimer la précision à quelques dixièmes 
d'électron-volt. Ces calculs sont donc beaucoup plus précis que les calculs en potentiels 
empiriques.  
Nos résultats nous ont permis de montrer: 
− les limites de validité du modèle de défauts ponctuels dans l'oxyde d'uranium sur-
stœchiométrique et l'importance des agrégats d'interstitiels d'oxygène dans ce matériau; 
− la cohérence des énergies de mise en solution dans UO2 de cinq produits de fission avec ce 
qui est connu de leur comportement dans le combustible ;  
− l'existence, dans l'argent métallique, de fortes interactions entre oxygène dissous et lacunes; 
− le rôle de l'interstitiel neutre dans la diffusion de l'oxygène dans la silice amorphe. 
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PARTIE 2. AMORPHISATION SOUS IRRADIATION 
I. Introduction 
1. Dégâts d'irradiations dans les oxydes 
a/Contexte 
On s'intéresse dans cette partie aux dégâts d'irradiation dans les oxydes. On s’intéresse 
en particulier à la possible amorphisation des matrices cristallines de stockage des déchets 
radioactifs du fait des désintégrations α des actinides qui sont la principale source 
d'irradiation à long terme dans ces matériaux. Nous nous sommes concentrés sur les pertes 
balistiques des noyaux de recul qui provoquent la majorité des déplacements atomiques. La 
description en dynamique moléculaire que l'on obtient est globalement caractéristique des 
pertes balistiques dans ces matériaux quel que soit le type d'irradiation. Notons qu'en se 
concentrant sur les pertes élastiques, on fait l'impasse sur les effets des pertes électroniques 
dans les désintégrations α et de façon générale dans toutes les irradiations bien que celles-ci 
puissent être importantes dans les isolants.  
b/Amorphisation 
L'amorphisation sous irradiation consiste en la perte progressive de l'ordre cristallin 
jusqu'à obtenir un état amorphe dit métamicte. Elle s'observe, soit sous irradiation externe, 
soit du fait des désintégrations radioactives des nucléides présents dans l'oxyde. C'est ce 
mécanisme interne qui a été observé à l'origine dans des zircons naturels [Fassler 1942]. 
La métamictisation entraîne des modifications importantes des propriétés 
macroscopiques du matériau [Ewing 1995]. Elle cause un gonflement important associé à une 
diminution notable de la dureté (à peu près -50%) et du coefficient d'incompressibilité (bulk 
modulus) (-60% dans le zircon). La vitesse de dissolution augmente fortement. Ainsi dans le 
zircon celle-ci est multipliée par soixante en passant de l'oxyde cristallin (2.9 10-8g/j) à 
l'amorphe (1.8 10-6g/j). On voit que dans un contexte de stockage de déchets radioactifs, 
l'amorphisation est très dommageable puisque les relâchements de nucléides peuvent être 
beaucoup plus importants dans l'état amorphe que dans le cristal. 
Si l'observation expérimentale de l'amorphisation est assez aisée (par exemple par 
diffraction), il n'est pas facile de déterminer, à partir des expériences, le mécanisme 
d'amorphisation. De nombreux schémas ont été envisagés. Parmi ceux-ci les deux cas 
extrêmes sont: 
-le mécanisme d'impact direct qui considère que chaque projectile crée une trace amorphe 
indépendante et que celles ci se recouvrent peu à peu; 
-le mécanisme d'accumulation de défauts ponctuels qui considère que chaque ion ne crée que 
des défauts ponctuels et que l'amorphisation se produit de façon homogène lorsque la 
concentration de défauts atteint un certain seuil. 
Les expériences suggèrent que l'on est souvent dans des cas intermédiaires. Il existe 
différents modèles macroscopiques de l'amorphisation des oxydes [Weber 2000] basés sur des 
hypothèses différentes à propos des mécanismes élémentaires différents. A part le modèle 
d'accumulation de défauts ponctuels, tous ces modèles considèrent comme quantité de base la 
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fraction amorphe (fa) qui représente la proportion de matériau amorphisé. En supposant les 
mécanismes élémentaires d'amorphisation on peut écrire des équations macroscopiques 
d'évolution de fa avec la dose, et, éventuellement, avec la température et le débit de dose. On 
peut citer (outre l'impact direct): 
-le modèle de recouvrement de cascade où l'on fait l'hypothèse qu'une zone est amorphisée 
lorsqu'elle a subi, deux ou plusieurs cascades ; 
-le modèle mixte impact direct et recouvrement de cascade ; 
-le modèle mixte impact direct et stimulation aux interfaces qui considère en plus d'une part 
d'impact direct une part de "stimulation" de l'amorphisation aux interfaces cristal-amorphe. 
Les modèles cinétiques peuvent considérer en plus la recristallisation de volume, le 
mouvement des interfaces, l'élimination des défauts, etc. 
Les expressions obtenues pour la fraction amorphe en fonction des paramètres 
d'irradiation sont parfois très simples. Par exemple dans le cas d'un impact direct sans aucun 
effet de flux ou de température on a  
1 exp( )a af Dσ= − −    (48) 
où D est la dose et σa la section efficace d'amorphisation. Cependant, le plus souvent on 
obtient des formules assez complexes qui mettent en jeu de nombreux paramètres difficiles à 
estimer. 
A l'opposé de ces modèles phénoménologiques et macroscopiques on trouve pour 
expliquer les tendances à l'amorphisation des matériaux des considérations structurales. Ainsi 
les modèles topologiques de Hobbs [Hobbs 1996] basés sur la connectivité des structures et 
les idées de Matzke selon laquelle les oxydes de structure simple ne s'amorphisent pas 
[Matzke 1966]. Il existe de même des raisonnements en terme de nature des liaisons 
chimiques. Les oxydes à liaisons covalentes ont tendance à être plus facilement amorphisable 
que ceux à liaison ionique [Naguib 1975]. Toutes ces idées sont utiles et donnent en général 
des indications raisonnables sur les tendances des matériaux à s'amorphiser ou non, mais elles 
ne tiennent bien sûr pas compte des irradiations elles-mêmes. 
Les calculs en dynamique moléculaire permettent d'apporter des informations 
supplémentaires au delà des modèles macroscopique, structuraux ou chimiques. On peut en 
particulier reproduire des cascades de déplacements de faible énergie en tenant naturellement 
compte de la structure des oxydes considérés et de leur énergétique à l'échelle atomique.  
2. Modélisation par dynamique moléculaire en potentiels empiriques 
Nous avons utilisé des simulations en dynamique moléculaire avec des potentiels 
empiriques pour étudier les dégâts d'irradiation dans les oxydes. Nous rappelons quelques 
points à propos de cette méthode et du code que nous utilisé. 
a/Types de potentiels empiriques 
Il existe de nombreux types de potentiels empiriques. Chacun est adapté à un type 
particulier de liaisons interatomiques. Les potentiels que nous utilisons sont des potentiels de 
paires de type Born-Mayer-Huggins (voir par ex. [van Beest 1990]) qui partent d'une 
description ionique des liaisons dans les oxydes. 
La formule générale de ces  potentiels est  
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où le potentiel d'interaction U entre deux atomes (i et j) dépend de leur distance (rij) et de leur 
charge ionique qi et qj.  
Les deux premiers termes sont traditionnellement introduits comme représentants la 
répulsion de Pauli pour le premier et l'attraction de van der Waals pour le second. Dans la 
pratique on ne cherche pas à reproduire spécifiquement ces interactions et les paramètres Aij, 
ρij et Cij doivent être ajustés pour chaque type de paires atomiques i-j. Le dernier terme est le 
potentiel de Coulomb. Il met en jeu les charges (qi). Celles-ci peuvent être prises égales aux 
valeurs formelles (ex: -2 pour les atomes d'oxygène) ou être également ajustées. Nous avons 
effectué certains ajustements de paramètre "à la main" (zircon). D'autre potentiels ont été 
obtenu à l'aide du code GULP [Gale 1997] (zirconolite, zirconate de lanthane), en 
collaboration avec Alain Chartier (DPC, Saclay). Pour ces ajustements, on fait varier les 
paramètres de façon à obtenir le meilleur accord possible sur un certain nombre de 
caractéristiques connues expérimentalement. Il convient de prendre en compte, outre les 
caractéristiques de structures, des caractéristiques physiques (compressibilité, capacité 
calorifique, énergie de formation de défauts, dilatation thermique, etc.). On se heurte souvent 
pour les oxydes complexes que nous avons considérés à un manque d'information 
expérimentale. 
L'ajustement d'un potentiel, même de forme aussi simple que ceux que nous utilisons 
s'avère long et délicat, car il comporte en fait de nombreux paramètres (3 par type de liaison 
plus une charge par type d'atome). L'expérience montre qu'un potentiel peut apparaître tout à 
fait correct du point de vue structural et être très mauvais lorsqu'on l'utilise loin du domaine 
dans lequel il a été ajusté. Nous avons ainsi eu affaire à des potentiels conçus pour le titanate 
de lanthane et de gadolinium qui reproduisait correctement les structures mais qui se sont 
avérés totalement inappropriés aux études de cascades, les amorphes étant prédits plus stables 
que les cristaux. 
Nos potentiels de paires permettent de faire des calculs sur d'assez grands systèmes et 
de considérer de nombreuses configurations atomiques. En dynamique moléculaire on peut 
ainsi reproduire en quelques jours la dynamique d'un système de quelques dizaines de milliers 
d'atomes pendant quelques centaines de picosecondes (avec un pas en temps standard de 10-15 
secondes) sur un ordinateur mono-processeur (PC de bureau). 
Il existe d'autres potentiels empiriques de description des oxydes. Ainsi les potentiels en 
Shell-model où une partie de la charge ionique est relié au noyau par un ressort. Ces 
potentiels donnent de bons résultats pour les calculs de structure mais nous les avons écartés 
car ils ne peuvent pas être utilisé dans les calculs de cascades de déplacements où les vitesses 
atomiques peuvent être très élevées. Il existe également des potentiels à charge variable sur 
chaque atome en fonction de leur environnement. Ces potentiels sont prometteurs mais restent 
d'utilisation assez restreinte.  
b/Développement du code NDM  
Les calculs de dynamique moléculaire en potentiels empiriques ne nécessitent pas de 
gros codes de calcul. Les algorithmes de base de la dynamique (algorithme de Verlet) sont 
extrêmement simples à programmer et la complexité des codes réside dans les sections de 
calcul des forces ainsi que dans l'analyse des résultats. De ce fait on trouve encore (au SRMP 
comme ailleurs) de nombreux codes personnels qui ne sont utilisables que par leur auteur. 
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Pour nos calculs nous sommes partis de l'un de ces codes, celui utilisé par Jean-Marc 
Delaye dans ses calculs de cascades dans les verres. Ce code provenait lui même de codes 
écrits par Yves Limoge et Nguyen Van Doan (de SRMP) 
J'ai essayé de rationaliser et de réécrire ce code de façon à en simplifier la lecture et 
l'utilisation. De façon assez malencontreuse, ce code fut pompeusement baptisé NDM pour 
Nouvelle Dynamique Moléculaire. Ce nom ne convient pas du tout puisqu'il ne contient rien 
de nouveau ni rien qui ne puisse être trouvé quelque part sur internet. Néanmoins j'ai choisi de 
mentionner l'existence de ce code car son écriture et sa maintenance constituent ma principale 
activité de développement de code de simulation. Les objectifs de ce développement sont de 
proposer un outil rapidement utilisable par tout débutant pour peu qu'il soit en contact avec 
une personne qui le connaisse déjà et de partager les développements de façon à ce que 
chaque utilisateur ne reprogramme pas chaque ingrédient dans son code personnel.  
Bien qu'il n'ait pas obtenu au sein de SRMP le succès triomphal que j'escomptais (sauf 
pour les personnes travaillant directement avec moi), son usage s'est répandu dans d'autres 
services du CEA qui font des calculs sur les oxydes (à Saclay et Marcoule). Je suis également 
assez content de ce que le développement de NDM repose désormais également beaucoup sur 
Laurent van Brutzel et Jean-Marc Delaye de Marcoule.  
Techniquement NDM est un code de dynamique moléculaire en potentiels empiriques 
assez ordinaire. Il est cependant équipé de  nombreux potentiels (potentiels de paires type 
BMH ou BKS, potentiels à trois corps, potentiels multicorps type EAM et Tersoff). Il peut 
fonctionner dans les ensembles NVE, NVT et NPT. Pour ce qui concerne les potentiels BMH 
la présence d'un terme coulombien à longue portée nécessite un traitement en sommation 
d'Ewald. Le code inclut soit la formulation classique de la sommation d'Ewald, soit la 
méthode de la Particle Mesh Ewald qui permet au prix d'une approximation contrôlable de 
diminuer beaucoup le temps de calcul (développement de Jean-Marc Delaye). NDM est de 
plus pourvu de développements spécifiques aux études des cascade, de fractures ou de 
dislocations. Il a été récemment parallélisé en domaine par Laurent van Brutzel. 
 
c/Comparaisons entre potentiel empirique et calculs en ondes planes 
Nous avons dans l'introduction de ce mémoire placé sur le même plan les potentiels 
empiriques et les calculs de structure électronique. Leurs performances respectives n'ont 
pourtant rien à voir. Le cas du zircon auquel nous avons consacré deux études de comparaison 
de méthodes permet d'illustrer les différences de résultats. 
♦ Structure du zircon [P7] 
On compare dans le tableau 10 les caractéristiques prédites par les codes NDM et 
PWSCF pour le zircon à leur valeurs expérimentales. On voit que le code d'ondes planes 
prédit des valeurs beaucoup plus correctes que le code NDM.  
Le zircon (ZrSiO4) existe sous deux structures avec une transition en pression vers 
10GPa. Le code NDM prédit un ordre des phases inversé entre les deux structures la phase 
haute pression ayant un minimum d'énergie plus bas que la phase basse pression. Au contraire 
les calculs en ondes planes donnent une pression de transition de phase en assez bon accord 
avec l'expérience.  
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 NDM PWSCF exp 
distance Si-O (Å) 1.59 1.63 1.62 
distances Zr-O (Å) 2.16-2.36 2.11-2.26 2.13-2.27 
angles O-Si-O (degrés) 101-113 96-117 97-116 
volume d'équilibre (Å3) 127 129 130 
coefficient d'incompressibilité (GPa) 167 245 225 
pression de transition de phase (GPa) <0 5 10 
Tableau 10: Caractéristiques de volume du zircon. Comparaison entre les valeurs calculées 
en  potentiels empiriques (NDM), structure électronique en ondes planes(PWSCF) et valeurs 
expérimentales. 
♦ Défauts ponctuels dans le zircon [P8] 
Le calcul des énergies de formation des défauts ponctuels dans le zircon a fait l'objet du 
stage de 2ème année d'école d'ingénieur (FIUPSO) de Bertrand Reyss (printemps 1998). Nous 
avons considéré les paires lacune-interstitiel (paires de Frenkel) des différents constituants 
ainsi que les défauts de Schottky (6 lacunes disjointes) et d'anti-Schottky (6 interstitiels). On 
renvoie à II.2.b pour les définitions exactes de ces défauts et de leurs énergies. 
Le tableau 11 compare les valeurs obtenues avec les codes NDM et PWSCF. Il n'existe 
pas de valeurs expérimentales. On voit que les valeurs calculées en potentiel empiriques 
s'écartent franchement des valeurs ab initio. Les structures de défauts prédites par les deux 
méthodes ne sont pas identiques. Ainsi les calculs en ondes planes montrent que l'interstitiel 
d'oxygène prend la forme d’une haltère, deux atomes formant une molécule O2 occupant un 
site atomique d'oxygène. Une telle structure est impossible à reproduire avec les potentiels 
empiriques pour lesquels les atomes d'oxygène ayant des charges égales se repoussent.  
 
εf (eV) OPF SiPF ZrPF Schottky AS 
NDM 14.1  33.3  36.3 61.7  64.6 
PWSCF 7.3  22.9  24.0 34.1  41.8 
rapport 
NDM/PWSCF 
1.93 1.45 1.51 1.79 1.53 
Tableau 11: Energies de formation des défauts intrinsèques du zircon. 
Les résultats que nous venons de présenter sont représentatifs de ce que l'on peut 
espérer obtenir avec des potentiels empiriques. Si la structure et les propriétés du cristal 
parfait peuvent être assez bien reproduites, la présence de défauts met souvent en jeu des 
liaisons de type différent de ce qui existe dans le cristal, par exemple des liaisons 
homopolaires. Nos potentiels empiriques ne sont pas équipés pour traiter ces liaisons ce qui 
explique que leur précision s'effondre pour les défauts. A l'opposé les calculs en ondes planes 
permettent de faire des prédictions précises sur les énergies et les structures des défauts (voir 
II). 
II. Modélisations des cascades de déplacements 
Dans tout cette partie nous parlerons d'irradiation pour désigner indifféremment les 
irradiations aux ions ou les effets des noyaux de recul des désintégrations α. Pour un type 
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d'irradiation donnée, le nombre d'évènements élémentaires subis par le matériau s'exprime 
facilement en terme de nombre d'ions incidents par cm2 ou de nombre de désintégration par 
gramme. Mais pour pouvoir comparer entre eux, les matériaux d'une part et les irradiations 
d'autre part, il est nécessaire d'introduire une mesure conventionnelle de la quantité de dégâts 
d'irradiation subis. Cette quantification est beaucoup plus difficile. La mesure usuelle des 
dégâts d'irradiation est basée sur le modèle simple de Norgett-Robinson-Torrens (NRT) 
[Norgett 1975] qui estime le nombre d'atomes déplacés de leur site (Nd) par une irradiation 
donnée. Cette estimation est basée sur la portion  de l'énergie dissipée par les chocs 
balistiques et sur l'énergie de seuil de déplacement du matériau. Cette énergie E
Eˆ
d se définit 
comme l'énergie cinétique minimale nécessaire à arracher un atome de son site. La formule 
NRT est : 
ˆ0.4
d
d
EN
E
=
      (50) 
A partir de cette estimation du nombre de déplacements par évènement et du nombre 
d'évènements, on déduit un nombre de déplacements par atome (dpa) qui sert de mesure à la 
quantité d'irradiation subie. Les résultats expérimentaux sont très souvent exprimés en dpa 
pour la dose et dpa/sec. pour le flux. Il arrive même parfois que l'on oublie de préciser le type 
exact d'irradiation. 
1. Les modélisations par collisions binaires 
Bien que nous n'ayons pas utilisé ces modélisations, il convient de les présenter 
rapidement car elles sont très utilisées par les expérimentateurs et les résultats expérimentaux 
sont souvent exprimés à la lumière de ces modélisations. Dans l'approximation des collisions 
binaires [Ziegler 1985], les particules, initialement au repos, sont supposées avoir un 
mouvement rectiligne et uniforme entre deux collisions binaires. Les particules en 
mouvements n'interagissent pas entre elles et n'entrent en collision qu'avec des particules au 
repos. Les simulations BCA (Binary Collision Approximation) ne considèrent que les 
énergies cinétiques des particules. Le paramètre essentiel de ces méthodes est l'énergie de 
seuil de déplacement qui est l'énergie cinétique minimale pour extraire un atome de son site et 
le mettre en mouvement. Pour chaque collision une fraction de l'énergie de la particule 
incidente est transmise à la particule cible et celle-ci est mise en mouvement si cette énergie 
est supérieure à son énergie de seuil de déplacement. A l'inverse la particule incidente s'arrête 
si son énergie est inférieure à un seuil prédéfini. La simulation démarre avec une particule en 
mouvement et s'arrête quand plus aucune particule ne bouge. 
Ces simulations ont l'avantage d'être extrêmement rapides (quelques secondes) et d'être 
quantitativement précises sur certaines grandeurs comme la profondeur de pénétration d'une 
particule incidente et la taille de la zone endommagée. De fait elles sont très utilisées. 
Le code dominant est SRIM [Ziegler 2003]. Il ne contient pas d'information structurale 
au delà de la composition et de la densité du matériau. Les cibles successives sont obtenues 
par tirage aléatoire. On obtient ainsi une information très limitée sur l'état du matériau en fin 
de cascade. On obtient cependant un nombre d'atomes déplacés par la cascade qui est souvent 
utilisé à la place de la formule NRT pour calculer les dpa. 
2. Les énergies de seuil de déplacements 
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a/Calcul par dynamique moléculaire 
Pour tous les matériaux pour lesquels nous avons simulé des cascades, nous avons 
d'abord calculé les énergies de seuils de déplacement. Ces calculs préliminaires sont utiles à 
plusieurs titres. D'abord, on a vu que les énergies de seuil de déplacement sont l'ingrédient de 
base des modélisations BCA et de la formule NRT. Leur calcul est très précieux car il n'est 
pas très facile de les mesurer expérimentalement, surtout pour les oxydes complexes. De plus, 
les calculs d'énergie de seuil donnent une première image des dégâts d'irradiation dans le 
matériau étudié et annoncent d'une certaine façon les résultats des cascades. Par exemple, il 
peut apparaître des séquences de remplacements le long des rangées denses qui se retrouvent 
dans les cascades (c'est ce que nous avons observé dans la zirconolite [P15]).  
En dynamique moléculaire, il est conceptuellement très simple de calculer les énergies 
de seuil. Il suffit, pour chaque type d'ion, de donner une série d'impulsions d'énergie cinétique 
variable et de suivre les mouvements atomiques ultérieurs. Les calculs ne sont donc rien 
d'autre que des calculs de cascade à faible énergie. Dans chaque direction, pour les énergies 
plus faibles que l'énergie de seuil, après quelques mouvements atomiques l'atome accéléré 
regagne son site et le cristal ne subit aucune perturbation. Dans cette situation l'atome n'a pas 
quitté son volume de recombinaison spontanée. Au delà de l'énergie seuil, l'atome frappé ne 
retourne pas à son site et il subsiste une (parfois plusieurs) paire de Frenkel à la fin de la 
simulation. Techniquement le temps de simulation doit être suffisamment long pour permettre 
aux recombinaisons spontanées de se produire mais aussi court que possible pour économiser 
le temps de calcul et aussi interdire les recombinaisons thermiquement activées. Nous avons 
utilisé le plus souvent des temps simulés de 0.3ps.  
Il se pose pour ces calculs une difficulté au niveau des potentiels interatomiques que 
l'on retrouve dans les calculs de cascade. Les potentiels usuels (voir II.1) sont ajustés sur des 
états et des distances interatomiques d'équilibre ou près de l'équilibre, c'est à dire des 
propriétés de basse énergie. Au contraire, les cascades mettent en jeu des énergies très élevées 
et des distances interatomiques très courtes. Pour ces faibles distances l'interaction 
interatomique se résume à la répulsion coulombienne entre noyaux, écrantée par les nuages 
électroniques des deux atomes. Pour exprimer cet écrantage, nous utilisons le potentiel de 
Ziegler-Biersack-Littmark (ZBL) [Ziegler 1985] qui exprime le potentiel d'interaction V entre 
atomes distants de rij par :  
2
( ) ( ) i jij
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Z Z e
V r x
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= Φ       (51) 
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où a0 est le rayon de Bohr (0.529177Å) et exprime Φ(x) par :  
4
1
( ) exp( )n n
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x a b
=
Φ = −∑ x
    (53) 
Les valeurs des paramètres ai et bi ont été fixées une fois pour toute par Ziegler et al (voir 
[Ziegler 1985]). Pour connecter les deux types de potentiels, nous utilisons un raccordement 
polynomial de degré 5. Malheureusement cette connexion doit être faite dans un domaine 
délicat des répulsions interatomiques, à peu près entre 10eV et 100eV, soit précisément dans 
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le domaine des énergies de seuils de déplacement, ce qui crée une incertitude sur les résultats 
obtenus. 
b/Résultats [P10, P15] 
Nous présentons dans le tableau 12 l'ensemble des énergies de seuils de déplacements 
que nous avons calculées. 
 
zircon  ZrSiO4 O:32 Zr:90    Si:98  
zirconolite CaZrTi2O7 O:15 Zr:48 Ti:43    Ca:25 
pyrochlores Gd2Zr2O7 O:14 Zr:71  Gd:89    
 La2Zr2O7 O:24 Zr:76   La:69   
 Gd2Ti2O7   Ti:24 Gd:62    
Tableau 12: Energies de seuil de déplacement calculées en dynamique moléculaire (en eV). 
Valeurs minimales suivant les différentes directions cristallographiques 
On constate, pour un composé donné, une grande dispersion des valeurs d’énergies de 
seuil. L'approximation parfois utilisée dans SRIM consistant à prendre une énergie de seuil de 
déplacement identique pour tous les éléments d'un matériau n'est donc pas valable. On 
constate de même de grandes différences pour un même élément selon les matériaux. Ainsi 
l'énergie de seuil du zirconium varie d'un facteur 2 passant de 48eV dans la zirconolite à 
environ 75eV dans les pyrochlore et 90eV dans le zircon, sans que l'on puisse relier 
facilement cette variation à un simple changement de coordinence, le nombre de premiers 
voisins du zirconium étant de respectivement 7, 6 et 8 pour la zirconolite, les pyrochlores et le 
zircon. Les énergies ne suivent pas non plus l'ordre des masses atomiques à l'intérieur d'un 
composé. Il semble donc difficile de prévoir ces énergies de seuils. On constate cependant que 
les valeurs obtenues pour les atomes d'oxygène sont systématiquement plus basses que celles 
des cations. Ceci se retrouve dans les cascades où il y a proportionnellement plus de 
déplacements parmi les atomes d'oxygène. 
Il n'existe pas de valeurs expérimentales avec lesquelles comparer nos calculs si ce n'est 
une fourchette pour l'énergie de seuil du zirconium dans le zircon [Devanathan 1998] qui est 
comprise entre 41eV et 97eV ce qui est cohérent avec notre valeur calculée. 
De façon générale, il semble que nos valeurs soient raisonnables quoiqu’un peu plus 
élevées qu’attendu puisqu'on considère généralement que les énergies de seuils sont 
comprises entre 20eV et 50eV [Zinkle 1997; Devanathan 1998]. Il est possible que les 
énergies de seuil soient surestimées d'à peu près le même facteur que l'énergie de formation 
des défauts ponctuels. On a vu que ce facteur peut atteindre un facteur 2 pour le zircon voir 
(I.2.c). 
3. Les modélisations de cascades par dynamique moléculaire 
a/Spécificités techniques 
Les modélisations de cascades de déplacements par dynamique moléculaire donne accès 
à des informations structurales et énergétiques beaucoup plus détaillées que les modélisations 
par collisions binaires. Alors que celles-ci ne décrivent que la phase balistique, les calculs de 
dynamique moléculaire permettent de décrire la phase thermique qui se produit dans les 
quelques picosecondes qui suivent la phase balistique. 
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Il existe dans ces calculs quelques spécificités techniques que nous rappelons 
brièvement. La principale limitation de ces simulations concerne la taille du système étudié et 
de ce fait l'énergie maximale du projectile. En effet la boîte doit être suffisamment grande 
pour pouvoir contenir toute la cascade. Il n'y a pas de règle absolue pour déterminer à priori 
les tailles de boîte, mais il est d'usage de prendre des boîtes telles que la longueur de la 
trajectoire du projectile soit inférieure au quart du coté de la boîte et que le nombre d'atomes 
contenus dans celle-ci soit supérieur à 25 fois l'énergie projectile en eV (soit 125000 atomes 
pour 5keV). Au début de la cascade certains atomes ont des vitesses très élevées. Pour assurer 
une bonne stabilité algorithmique, il faut alors prendre un pas de discrétisation en temps très 
petit (0.01fs). Après quelques femto-secondes les vitesses diminuent et on peut augmenter 
progressivement le pas en temps. Ceci est fait de façon automatique dans NDM en ajustant le 
pas en temps pour que le déplacement atomique maximal entre deux pas de temps soit 
inférieur à 0.05Å. 
Les simulations sont effectuées à volume constant. Faire des calculs à pression ou 
température constante n'aurait pas de sens. En effet ces algorithmes sont conçus pour 
reproduire un état d'équilibre thermodynamique alors qu'une cascade n'est pas du tout un état 
d'équilibre. Cependant il convient d'absorber l'énergie introduite dans la boîte par 
l'accélération du projectile. Pour ce faire nous thermalisons simplement les bords de boîte (sur 
une épaisseur d'environ 3Å). Bien qu'il existe des algorithmes plus subtils pour la gestion des 
fronts thermiques et de pression (voir par exemple [Moseler 1997; Schäfer 2002], nous ne les 
avons pas utilisés. Il nous semble en effet que les améliorations sur les résultats 
potentiellement apportées par ces algorithmes seraient marginales en regard des imprécisions 
dues aux potentiels empiriques. 
b/Caractéristiques communes à tous les oxydes  
Les cascades présentent un déroulement identique quel que soit l'oxyde considéré. C'est 
la structure atomique finale qui différencie les matériaux entre eux. Quelques dixièmes de 
picosecondes après avoir été accéléré le projectile s'immobilise mais la phase balistique dure 
encore un ou deux dixièmes de picosecondes. La température calculée pendant cette phase n'a 
pas de sens thermodynamique. Elle n'indique que la valeur instantanée de la moyenne sur les 
atomes de leur énergie cinétique. On observe ainsi une augmentation immédiate de la 
température puis une diminution très rapide jusqu'à la fin de la phase balistique soit au bout 
0.2 à 0.5ps. On observe ensuite, du fait de la thermalisation des bords de la boîte, une 
diminution lente de la température. Nous arrêtons la simulation lorsque celle-ci est 
redescendue près de sa valeur de départ. 
Une façon simple de suivre le déroulement de la cascade est de déterminer à chaque 
instant le nombre et la position des atomes déplacés de leur site initial de plus d'une certaine 
distance seuil. Pour une distance seuil de 0.8Å, on constate que le nombre d'atomes déplacés 
augmente rapidement jusqu'à atteindre un maximum après 1ps (soit un peu après la fin de la 
phase balistique). Le désordre est alors maximal. Ensuite, la majorité de ces atomes regagnent 
leurs positions de départ en 2 ou 3 ps. Visuellement on constate que la majorité de ces retours 
ont lieu aux bords de la zone perturbée, dans la périphérie de la trace du projectile. Quel que 
soit la structure finale de l'oxyde on observe ainsi une phase de reconstruction pendant 
laquelle de nombreux atomes faiblement déplacés regagnent leurs positions d'origine. Pour 
des seuils de déplacement plus important (par exemple 2Å) les déplacements sont moins 
nombreux mais définitifs (voir figure 7).  
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Après les 2 ou 3 premières picosecondes, il ne se produit que des réarrangements locaux 
de la structure atomique. Au bout d'une dizaine de picosecondes, il ne se passe pratiquement 
plus rien et la structure atomique n'évolue plus. 
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Figure 7: Nombre d'atomes déplacés de leur site initial en fonction du temps de simulation 
pour plusieurs distances de coupure (cascade de 12keV dans la zirconolite). 
On constate que la majorité de l'énergie introduite est évacuée de la boîte par le 
pompage sur les bords. L'énergie stockée en fin de cascade n'excède pas 5% de l'énergie 
initiale du projectile et varie assez peu d'un oxyde à l'autre bien que les structures finales 
soient très différentes.  
III. Résultats des calculs de cascades 
L'intérêt des calculs de cascade réside bien sûr dans les différences qui apparaissent 
entre les matériaux. Celles-ci concernent principalement la structure atomique finale. Nous 
présentons dans ce chapitre ces structures pour les différents oxydes que nous avons 
considérés. On verra que suivant la structure atomique finale on est amené à mettre en oeuvre 
des caractérisations structurales adaptées au cas par cas. Tous les calculs ont été faits en 
considérant des projectiles uranium préalablement insérés dans la structure cristalline, en 
substitution d'un atome de valence IV. 
1. Le zircon (ZrSiO4) [P10, P22] 
a/Introduction- comportement sous irradiation 
Du point de vue du stockage des déchets radioactifs, le zircon a été un temps envisagé 
par les Etats-Unis comme matrice de stockage des actinides. En France, il était plutôt 
considéré comme un matériau modèle de matrices cristallines plus complexe (zirconolite, 
etc.). L'amorphisation du zircon du fait des désintégrations α des actinides qu'il contient est 
connue depuis longtemps [Ewing 1994]. L'effet macroscopique de cette métamictisation est 
assez bien documenté [Ewing 2003]. Cependant les mécanismes élémentaires n'en sont pas 
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bien compris. L'étude du gonflement sous irradiation laissait penser à une amorphisation par 
recouvrement multiple de traces de cascades [Weber 1994]. 
L’étude des cascades dans le zircon s’est déroulée en deux étapes. Le zircon a été le 
premier oxyde dans lequel j’ai effectué des calculs de cascades. Les résultats ont alors été 
comparés globalement aux données expérimentales de la littérature. Les résultats de ces 
calculs ont été repris plus tard par Malek Harfouche au cours de sa thèse au laboratoire des 
géomatériaux de Marne la vallée [Harfouche 2003]. Il s’est intéressé, en collaboration avec 
moi, aux résultats de simulation d’une façon originale en considérant les positions atomiques 
issues des calculs de cascades comme des données à analyser : il a calculé, pour ces positions, 
des spectres XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure) et EXAFS (Extended X-ray 
Absorption Fine Structure) ainsi que les forces de liaisons électrostatiques des atomes. Ce 
faisant il a pu obtenir des comparaison plus riches et plus précises avec les expériences, 
d’autant plus qu’il a lui-même effectué de nombreuses expériences d’absorption de rayons X. 
Les calculs de cascades ont été publié en 2001 (P10), alors que les analyses de Malek 
Harfouche viennent de paraître (P22). Les deux ensembles de résultats sont présentés 
conjointement dans la suite. 
b/Structure des traces 
On montre figure 8 la structure atomique du zircon après une cascade de 5keV. Il 
apparaît clairement que la cascade crée une zone amorphe à peu près cylindrique le long de la 
trajectoire (~40Å) de l'uranium. Il est impossible d'analyser la structure de cette zone en 
termes de défauts ponctuels (lacunes ou interstitiels). Pour quantifier et localiser le désordre, 
nous avons défini deux degrés de désordre pour les cations à partir de l’analyse de leur 
première sphère de coordinence. 
Rappelons que dans le zircon cristallin les atomes de silicium (resp. de zirconium) sont 
entourés de 4 (resp. 8) atomes d'oxygène. Les atomes qui, après la cascade, ont un nombre de 
voisins différents sont classés comme atomes dans un environnement désordonné ou "atomes 
désordonnés". Il apparaît ainsi quelques cations silicium entourés de 5 atomes, alors que de 
nombreux atomes de zirconium ont après la cascade un nombre de voisins inférieur à 8 la 
plupart ayant 6 ou 7 voisins. L'existence d'atomes de silicium de coordinence 5 dans la trace 
de cascade est assez surprenante. En effet, bien qu'il existe quelques minéraux, en particulier à 
haute pression, où les ions silicium sont entourés de 5 atomes d'oxygène, dans la plupart des 
silicates les atomes de silicium sont en coordinence 4. 
Pour les atomes ayant, après la cascade, le même nombre de voisins que dans le cristal 
on applique un test de désordre angulaire. On calcule les distributions angulaires oxygène-
cation-oxygène dans le cristal parfait à 300K et dans la structure après cascade trempée à 0K 
puis on les compare à celle du cristal parfait à 0K. On classe comme "atomes distordus" les 
atomes dont la distribution angulaire après cascade s'écarte plus de la structure angulaire du 
cristal trempée que le désordre produit par l'agitation thermique à 300K (voir figure 8). 
Nous avons par ailleurs constaté l'apparition de liaison Si-Si dans les traces de cascades 
alors que dans le cristal de zircon parfait les tétraèdres SiO4 ne sont pas connectés entre eux. 
Dans les boîtes après cascade on voit apparaître une polymérisation partielle des tétraèdres de 
silicium le long des traces des projectiles. Nous interprétons ce phénomène comme l'initiation 
de la décomposition du zircon sous irradiation en silice et zircone qui est observée lors de 
bombardement aux ions de zircon à haute température [Meldrum 1998] [Farges 1994]. 
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Figure 8 : à gauche structure du zircon (dopé 5% U)  après une cascade de 5keV. Les atomes 
de silicium sont en jaune,  zirconium en bleu, oxygène en rouge et uranium en vert. A droite, 
cations  en environnement désordonnés (en haut) et distordus (en bas). 
c/Analyse en forces de liaisons électrostatiques 
Au cours de sa thèse Malek Harfouche a analysé les boîtes de simulation après cascade 
en termes de forces de liaison électrostatique ou Bond Valence (BV) [Pauling 1931; Brown 
1985]. Celles-ci se définissent pour un ion à partir de sa première sphère de coordinence. 
Chaque liaison premier voisin autour d'un ion a une force S égale à  
exp( )
0.37
OR RS −=
   (54) 
où R est la distance interatomique et R0 est une distance tabulée pour chaque liaison. La 
somme des forces associées aux différentes liaisons d'un ion doit, en principe, être égale à la 
valence de cet ion 
ij i
j
S Z=∑ .    (55) 
Cette relation est très utilisée en particulier en cristallographie pour valider les structures 
issues d'expériences de diffraction. 
Pour ce qui concerne les BV calculées par Malek, sur nos structures de zircon cristallin, 
il ressort que nos potentiels empiriques conduisent à des BV assez correctes respectivement 
4.07, 4.33 et 2.10 pour les atomes de Zr, Si et O, pour des valeurs attendues de 4, 4 et 2. 
L'erreur sur les atomes de silicium provient des distances Si-O trop courtes dans nos 
simulations par rapport à la réalité (1.59Å pour 1.62Å). Pour les zones après cascades, il a pu 
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constater que les valeurs de BV s'écartaient de ce qu'elles étaient dans le cristal non irradié. 
Globalement on peut dire: 
-pour le zirconium : les atomes en coordinence plus faible que dans le cristal ont des BV sous-
estimées alors que les BV surestimées correspondent à des polyèdres Zr-O8  avec des 
distances Zr-O plus courte que dans le cristal. 
-pour le silicium : Une BV sur-estimée correspond à un silicium pentacoordonné alors qu'un 
silicium distordu correspond à une BV sous-estimée. 
Les analyses en termes de BV rejoignent donc assez bien les classifications structurales 
désordonnées et distordues. Elles permettent de plus des classifications quantitatives des 
niveaux de désordre (voir e/). 
d/Comparaison avec les expériences d'EXAFS et XANES 
Il existe plusieurs résultats expérimentaux de spectroscopies EXAFS sur le zircon 
métamicte [Farges 1994; Harfouche 2003]. Ces expériences ont montré que les atomes de 
silicium restaient en coordination tétraèdrique dans le zircon amorphe. L'apparition dans nos 
calculs d'ions silicium en coordinence 5 est probablement une erreur due à une imprécision du 
potentiel empirique utilisé (qui ne possède pas de termes à trois corps). Cependant, il est 
également possible que de tels arrangements apparaissent dans la réalité immédiatement après 
les cascades mais qu'ils disparaissent ensuite par réarrangement local des structures 
atomiques. 
Au contraire, la diminution de la coordination des ions zirconium est tout à fait 
cohérente avec ce qui observé en EXAFS sur le zircon métamicte. Les expériences montrent 
en effet que la coordination moyenne des atomes de zirconium s'établit à 7.0 dans le zircon 
complètement amorphisé. De même, on retrouve dans nos calculs la diminution de la distance 
Zr-O observée expérimentalement. 
Au delà des distributions radiales de voisins, Malek Harfouche a modélisé, à partir des 
positions atomiques calculées en DM, les spectres XANES au seuil K du Zr et LIII de U. Il a 
d’abord considéré les posistions atomiques cristallines. Les spectres obtenus pour le seuil K 
du zirconium sont très proches des spectres expérimentaux bien que de légères différences 
apparaissent aux grandes distances (grands R+φ dans les transformées de Fourier des spectres 
XANES). Pour les spectres de l’uranium l’accord est un peu moins bon. La structure locale 
autour des atomes d’uranium est cependant assez bien décrite par nos potentiels. Par ailleurs, 
il a considéré les boites après cascade. Dans ces boites, il a calculé les spectres pour différents 
ensembles d’atomes afin de caractériser la zone amorphe. 
e/Nature de la zone amorphe et mécanisme d'amorphisation. 
Pour déterminer si le coeur de cascade est totalement amorphe nous avons comparé sa 
structure avec celle d'un zircon amorphe obtenu numériquement par chauffage puis trempe 
d'un zircon cristallin (voir partie I, IV.2.b). Appliquant sur cet amorphe thermique les mêmes 
critères structuraux pour les cations, on obtient que 93% des ions zirconium sont en 
environnement désordonné avec une coordinence plus faible que celle observée dans le 
cristal. Les ions silicium sont le plus souvent simplement distordus mais il existe quelques 
atomes pentacoordonnés. On voit donc que la trace métamicte a une structure très proche du 
zircon amorphe obtenu par trempe. Ceci tend à montrer qu'une seule cascade suffit à 
transformer le coeur de trace en zone amorphe. 
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On est alors amené à tenter de définir la taille de la zone amorphe associée à une 
cascade. Ceci est utile pour définir la quantité de dommage par cascade. En première 
approche, la zone amorphe peut être définie comme celle correspondant aux atomes de 
zirconium désordonnés. Les calculs de BV permettent d'affiner cette délimitation. Malek 
Harfouche a ainsi défini différents ensembles d'atomes de zirconium en fonction de leur BV. 
Le premier ensemble ne contient que les atomes de Zr n'ayant pas la coordinence correcte 
(atomes désordonnés). A ces atomes on peut ajouter des atomes ayant la bonne coordinence 
mais dont les BV s'écartent de la valeur obtenue dans le cristal. On définit ainsi des ensembles 
de plus en plus grands d'atomes de zirconium suivant que l'on considère des écarts limites à la 
BV du cristal de plus en plus petits. Pour chacun de ces ensembles, Malek Harfouche a 
calculé la moyenne des spectres EXAFS (au seuil K de Zr). La comparaison avec les spectres 
expérimentaux pour des zircons métamictes a montré que le meilleur accord était obtenu 
lorsque l'on incluait dans la zone amorphe les atomes de zirconium en coordinence 8 dont les 
BV étaient en dehors de l'intervalle [3.6,4.3]. 
L'analyse des coeurs de cascade par mesure des BV et la comparaison avec un amorphe 
thermique donnent finalement pour l'environnement des ions zirconium dans le zircon 
amorphe une image cohérente et en accord avec les expériences d'EXAFS. Les atomes de 
zirconium ont un nombre de premiers voisins variables mais en moyenne leur coordination est 
de l'ordre de 7. Il subsiste une petite quantité (de 7% à 30% ) de zirconium en coordinence 8. 
f/Bilan 
Nos calculs ont permis de clarifier le mécanisme d'amorphisation du zircon. Chaque 
cascade crée une trace amorphe de structure identique à celle d'un amorphe obtenu par 
trempe. C'est la juxtaposition de ces traces qui conduit à l'amorphisation de la structure. Nous 
prédisons donc que le zircon s'amorphise par impact direct. Cette prédiction s'opposait à ce 
qui avait été déduit des mesures de gonflement sur des zircon naturels, mais des mesures 
récentes sur des zircon dopés montrent un gonflement cohérent avec un mécanisme d'impact 
direct et l'existence de zones amorphes dans le coeur des cascades a été confirmé par une 
analyse fine d'expériences de diffraction de rayons X [Rios 2000]. 
2. Les pyrochlores [P16] 
Les pyrochlores sont une famille isostructurales d'oxydes de formule générale A2B2O7, 
où A et B sont des cations métalliques qui peuvent être respectivement trivalents et 
tétravalents ou divalents et pentavalents [Subramanian 1983]. La structure cristallographique 
des pyrochlores découle de la structure fluorine (UO2, CaF2) par une mise en ordre des cations 
et des atomes d'oxygène (voir figure 9). Ces matériaux présentent un intérêt fondamental et 
technologique. Du point de vue fondamental c'est une famille très intéressante car elle 
présente des comportements variés sous irradiation selon la formule chimique de l'oxyde 
considéré. Du point de vue technologique, les pyrochlores, en particulier le titanate et le 
zirconate de gadolinium (respectivement Gd2Ti2O7 et Gd2Zr2O7) sont envisagés aux Etats-
Unis comme matrices cristallines de stockage.  
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Figure 9: Structure pyrochlore 
a/Comportement sous irradiation 
Le comportement sous irradiation des pyrochlores varie en fonction de leur formule 
chimique. Certaines compositions sont très sujettes à l'amorphisation (ex. Gd2Ti2O7), d'autres 
n'ont jamais pu être amorphisées (Gd2Zr2O7). Enfin, certaines compositions ont un 
comportement intermédiaire. Ainsi La2Zr2O7 irradié au ions Xe de 1.5MeV ne s’amorphise 
que pour des températures inférieures à 320K.. 
On observe le plus souvent un enchaînement de plusieurs transitions ordre-désordre: 
d'abord un désordre sur le sous réseau anionique, rapidement suivi d'une mise en désordre du 
sous réseau cationique. Suivant la composition, la température et la nature de l'irradiation la 
transition vers l'amorphe peut ne pas se produire (Gd2Zr2O7) , avoir lieu en même temps 
(Gd2Ti2O7) ou après le passage en fluorine désordonnée (Er2Ti2O7) (voir [Ewing 2004] et 
[Lian 2003]). 
b/Structure des traces 
Les calculs sur les pyrochlores ont été réalisés en collaboration avec Alain Chartier du 
DPC de Saclay. Ils ont porté sur le zirconate de lanthane (La2Zr2O7) [P16], puis sur le 
zirconate de gadolinium, etudié lors du stage de DEA de Karim Hamraoui en 2004. Les 
résultats des simulations de cascades sont proches dans ces deux matériaux. A la fin de la 
cascade la structure redevient cristalline et l'on n'obtient qu'un petit nombre de défauts 
ponctuels: lacunes, interstitiels et antisites cationiques. Ceux-ci sont facilement identifiables 
par comparaison entre les structures cristallines finales et initiales (voir figure 10). 
L'analyse quantitative des traces de cascade repose sur le comptage des défauts 
ponctuels présents à la fin de la simulation. On peut également mesurer le nombre d'atomes 
ayant subi un déplacement à la fin de la cascade c'est à dire ayant définitivement quitté leur 
site initial. Outre les antisites et interstitiels, il faut alors compter les atomes qui ont atteint un 
site différent de leur site de départ mais équivalent du point de vue cristallographique. Ces 
remplacements comptent pour respectivement 35% et 85% des déplacements de cations et 
d'atomes d'oxygène dans nos cascades à 6keV.  
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 moyenne sur 4 cascades 
La (remplacement) 7.25 (38%) 
La (antisite) 5.75 (30%) 
La (interstitiel) 6 (32%) 
Zr (remplacement) 4.75 (34%) 
Zr (antisite) 6.75 (48%) 
Zr (interstitiel) 2.5 (18%) 
O (remplacement) 396 (85%) 
O (interstitiel) 66 (15%) 
Tableau 13: Nombre moyens de défauts après cascade de 6keV  dans le zirconate de lanthane 
 
 
Figure 10: structure du zirconate de lanthane après une cascade de 6keV. Les atomes de 
zirconium sont en bleu, lanthane en vert, oxygène en rouge et uranium en bleu foncé. 
c/Bilan 
Les cascades dans les pyrochlores que nous avons considérés ne produisent que des 
défauts ponctuels. La structure finale est ainsi très différente de celle obtenue pour le zircon et 
se rapproche de ce qui est observé dans les métaux et alliages métalliques [Doan 1995]. Cette 
image des cascades dans les pyrochlores est cohérente avec les observations expérimentales 
qui montrent que l'amorphisation des zirconates est difficile. Nos résultats montrent que 
l'amorphisation éventuelle des pyrochlores se produit par accumulation de défauts ponctuels. 
Pour que l'amorphisation ait effectivement lieu il faut que la concentration de défauts 
ponctuels atteigne un seuil critique. Savoir quel est la concentration seuil et si elle est atteinte 
ou non dépasse le cadre des calculs de cascades (voir chapitre V).  
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3. La zirconolite (CaZrTi2O7) [P15] 
La zirconolite fait partie des matrices envisagées en France comme matrice cristallines 
de stockage. Elle a été étudié par Laurent Veiller pendant le post-doctorat qu’il a effectué à 
SRMP sous ma responsabilité.  
a/Comportement sous irradiation 
La zirconolite s'amorphise sous l'effet des désintégrations alpha ou sous irradiations aux 
ions [Weber 1998]. Les études sur le gonflement indiquent un mécanisme d'amorphisation 
directe. On observe de plus des changements dans ce qui reste de phase cristalline. La 
diffraction de rayons X ou d'électrons montre que la zirconolite monoclinique se transforme 
en fluorine désordonnée [Weber 1998]. Certaines expériences semblent également indiquer un 
passage par une phase pyrochlore entre les structures zirconolite et fluorine [Wang 1999]. 
b/Résultats 
Les résultats sont intermédiaires entre ceux du zircon et des pyrochlores (voir figure 
11). Comme dans le zircon, on observe le long de la trajectoire du projectile, une trace très 
fortement désordonnée. Mais, contrairement au cas du zircon, cette zone centrale n'a pas 
exactement la même structure que celle d'une zirconolite amorphe obtenue par trempe. 
L'ordre entre seconds voisins cations est mieux préservé dans la trace de la cascade que dans 
l'amorphe thermique.  
 
 
Figure 11 : structure de la zirconolite après une cascade de 12keV. Les atomes de titane sont 
en jaune,  zirconium en bleu, calcium en violet, oxygène en rouge et uranium en vert. 
Il apparaît de plus des défauts ponctuels ou quasi ponctuels, déconnectés de cette trace. 
Bien qu'ils soient facilement identifiables sur une vue de la structure atomique après cascade, 
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ces défauts sont parfois un peu difficiles à caractériser, l’arrangement atomique autour des 
défauts étant en effet plus perturbé que dans le cas des pyrochlores. Parmi les mécanismes de 
création de défauts, nous avons observé des focalisations et des séquences de remplacements 
en particulier le long des rangées d'atomes de titane. 
c/Bilan 
L'image composite des cascades dans la zirconolite reproduit partiellement les 
observations expérimentales. L'apparition d'un cœur de trace amorphe est en accord avec le 
mécanisme d'amorphisation par impact direct observé expérimentalement. Les transitions de 
la phase cristalline ne sont pas reproduites, mais la création de défauts ponctuels loin de la 
trace centrale n'est pas incohérente avec l'existence de changements de phases cristallines. 
L'existence de défauts ponctuels montre qu'une partie de l'énergie est transférée à la zone 
cristalline. On peut ainsi spéculer sur l'importance des défauts ponctuels dans les transitions 
observées. Il est possible qu'ils déstabilisent la structure monoclinique et que les structures 
pyrochlore et fluorine supportent mieux les défauts du point de vue énergétique. De plus 
l'apparition de nombreux antisites cationiques dans la structure conduit à un désordre 
cationique qui peut favoriser l'apparition des phases pyrochlore et surtout fluorine qui 
présentent beaucoup moins d'ordre pour les cations.  
IV. Prédictions et comparaison aux expériences 
Nous présentons dans ce paragraphe un bilan de ce que l'on peut obtenir d'un calcul de 
cascades de déplacements en dynamique moléculaire. 
1. Prédictions quantitatives et comparaison directe avec les expériences 
Les prédictions quantitatives comme le nombre de défauts créés par les cascades se 
heurte à plusieurs difficultés. On est ainsi d’abord presque toujours amené à considérer des 
énergies de projectiles plus basses que les vraies ; et même pour ces énergies les faiblesses 
des potentiels se retrouvent dans les résultats de cascade. On peut de ce fait s'attendre à une 
imprécision dans les nombres de défauts de l'ordre de celles observée pour les énergies de 
formation de défauts soit à peu près un facteur 2. 
Par ailleurs, la comparaison directe des résultats de cascade avec les expériences 
d'irradiation est difficile. En effet les simulations ne modélisent que l'évènement élémentaire 
de la cascade pendant un temps extrêmement court. Il manque donc dans ces simulations tous 
les effets de recouvrement de cascade, et surtout les effets d'évolution à long terme du 
matériau entre deux cascades. De plus, il y un problème dans la quantification des dégâts 
d'irradiation. On a vu en introduction que la quantité d'irradiation est traditionnellement 
mesurée en dpa via la formule NRT. Le simulateur est assez embarrassé face à cette formule 
qui pose plusieurs problèmes. Premièrement les calculs indiquent que les énergies de seuils de 
déplacement varient beaucoup d'un élément à l'autre dans le même matériau. L'utilisation de 
la formule NRT suppose donc soit de considérer une énergie de seuil de déplacement 
moyenne, soit de répartir l'énergie du projectile entre les différentes espèces et de leur 
appliquer séparément la formule NRT (ces deux méthodes ne donnent pas des résultats 
identiques). Deuxièmement les simulations montrent que les cascades sont beaucoup plus 
complexes que l'image qui sous-tend la formule NRT ou les simulations TRIM. Celles-ci sont 
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basées sur l'idée que les atomes sont individuellement éjectés de leurs sites et que tout atome 
déplacé crée une paire de Frenkel. 
Dans nos simulations (comme toutes les simulations de cascades) le nombre d'atomes 
déplacés est supérieur aux prédictions de la formule NRT du fait des phénomènes collectifs 
qui se produisent pendant la cascade: séquence de collisions, diffusion rapide pendant la 
période de fusion du matériau. La dynamique moléculaire tient naturellement compte de tous 
ces phénomènes sans que l'on ait besoin de les considérer spécifiquement (ni même de les 
définir...). De plus tous les atomes déplacés ne créent pas des défauts. Ainsi dans les 
pyrochlores on retrouve ce qui se produit dans les métaux : le nombre d'atomes déplacés est 
supérieur à celui prédit par la formule NRT (ou TRIM) mais le nombre de défauts est 
beaucoup plus faible. Au contraire dans le zircon, on ne peut plus parler de défauts ponctuels 
mais de zone amorphe. 
Si l'on peut calculer facilement le nombre d'atomes déplacés par chaque cascade, le 
passage aux dpa NRT est difficile ce qui limite les comparaisons avec les expériences. 
2. Prédictions qualitatives 
Les calculs de cascades s'ils ne permettent pas de reproduire tout le comportement des 
oxydes sous irradiation donnent cependant des résultats cohérents avec les expériences et 
permettent de faire des prédictions. Ainsi pour ce qui concerne nos calculs: 
-la trace amorphe des cascades sur zircon nous a permis de prédire un mécanisme 
d'amorphisation par impact direct qui a ensuite été observé expérimentalement; 
-la création de défauts ponctuels dans les pyrochlores est cohérente avec un mécanisme 
d'accumulation de défauts ponctuels dans ces matériaux conduisant ou non à l'amorphisation; 
-les dégâts mixtes de la zirconolite (trace amorphe plus défauts ponctuels) reproduisent bien 
l'amorphisation par impact direct et sont cohérents avec l'existence concurrente de transitions 
de phases cristallines. 
Ainsi les potentiels empiriques de paires de type BMH ou BKS, bien qu'extrêmement 
rudimentaires permettent d'obtenir des informations qualitatives intéressantes sur les cascades 
dans les oxydes. En particulier, ils donnent, à mon avis, une image fidèle de l'état du cristal en 
fin de cascade et permettent de déterminer de façon sûre si l'on est en présence d'une 
amorphisation par impact direct ou d'une accumulation de défauts ponctuels.  
V. Modélisation de l'amorphisation par accumulation de défauts 
ponctuels dans le zirconate de lanthane[P21] 
Les calculs de cascades de déplacements ont confirmé que le mécanisme 
d'amorphisation direct n'était pas le seul possible. Nous avons récemment commencé à étudier 
l'amorphisation par accumulation de défauts ponctuels dans le zirconate de lanthane. Ces 
travaux, comme ceux portant sur les cascades dans ce matériau sont effectués  en 
collaboration avec Alain Chartier du CEA à Saclay. 
Rappelons que le zirconate de lanthane (La2Zr2O7) cristallise dans la phase pyrochlore 
et que sous irradiation il transite d'abord vers une phase fluorine (figure 12). On n'observe 
ensuite l'amorphisation que pour des températures d'irradiations basses. Nos calculs de 
cascade ont montré que celles-ci ne créent que des défauts ponctuels assez déconnectés les 
uns des autres et pas de zone amorphe. Le mécanisme d'amorphisation est donc clairement 
 - 49 -  
II. Amorphisation sous irradiation 
l'accumulation de défauts ponctuels. Pour aborder ce mécanisme nous avons étudié la tenue 
de ce matériau à l'insertion de défauts ponctuels. 
 
Figure 12 : structures cristallographiques pyrochlore et fluorine. 
 
1. Détails techniques 
a/Composés de référence 
Les boîtes avec défauts ont été comparées à trois composés de référence: la phase 
pyrochlore, la phase fluorine désordonnée et la phase amorphe. Ces deux dernières sont 
générées à partir de la phase pyrochlore parfaite. 
La phase amorphe est obtenue par chauffage. Pour obtenir une phase pyrochlore on 
inverse de façon aléatoire la moitié des ions lanthane et des ions zirconium. Le désordre 
cationique est ainsi maximum. Bien que aucun désordre n'ait été introduit pour les atomes 
d'oxygène, on observe, après une simulation de 18ps, que ceux-ci se sont spontanément 
déplacés. On obtient bien une phase fluorine désordonnée avec un changement dans les 
coordinences des cations aux premiers voisins. Dans la structure pyrochlore les cations La et 
Zr sont en coordinence 8 et 6 respectivement. Après l'inversion cationique la moitié de ces 
cations sont dans une coordinence "aberrante" (LaO6 et ZrO8). On note à la fin de la mise en 
équilibre, la disparition de ces coordinences au profit de la coordinence moyenne LaO7 et 
ZrO7. Ce faisant les coordinences correctes (LaO8 et ZrO6) ont également disparu au profit de 
la coordinence moyenne. 
b/Mécanisme d'introduction des défauts 
Trois cas d'introduction de défaut sont étudiés: introduction d'antisites dans le 
pyrochlore, de paires de Frenkel dans le pyrochlore et de paires de Frenkel dans la fluorine 
désordonnée. Dans chaque cas le mécanisme d'introduction est identique. Partant d'une boîte à 
l'équilibre à température ambiante, on introduit une quantité donnée, exprimée en pourcentage 
de cations déplacés, de défauts au début de la simulation. Le système est ensuite relaxé à 
température ambiante et volume constant pendant 4ps. Puis on laisse le système évoluer à 
pression constante pendant 18ps supplémentaire. La thermalisation initiale permet d'éviter 
l'explosion du système consécutive à l'introduction brutale de nombreux défauts qui le 
conduirait à des températures très élevées. 
A l'issue de ces 22ps de simulation on mesure l'énergie de la boîte et sa configuration 
atomique. Lorsque celle-ci est cristalline à l'œil, on compte les défauts cristallins. On a pu 
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définir un paramètre d'ordre pour les défauts d'oxygène et les antisites qui vaut 1 pour la 
structure pyrochlore et 0 pour la structure fluorine. 
2. Résultats 
a/Insertion d'antisites dans le pyrochlore 
On insère de 0 à 50% d'antisites dans le pyrochlore (50% correspond au désordre 
maximal). Le paramètre d’ordre des antisites n'évolue pas pendant la relaxation: on obtient 
finalement autant d'anti-sites que l'on en avait introduit. En revanche, l'introduction d'antisites 
cationiques crée de nombreux défauts d'oxygène et on observe que le désordre cationique 
pilote le désordre des oxygènes comme le montre la figure 13. 
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Figure 13: paramètres d'ordre des atomes d'oxygène en fonction de celui des antisites 
cationiques. 
On peut également remarquer que, quel que soit la quantité d'antisites introduits, aucune 
amorphisation n'est observée. 
b/Insertion de paires de Frenkel dans le pyrochlore 
On introduit de 0% à 16% de paires de Frenkel dans un pyrochlore initialement sans 
défauts. Apres relaxation, on observe d'abord qu'aucune amorphisation ne s'est produite quel 
que soit la concentration initiale de paires de Frenkel. Les boîtes ne présentent que des défauts 
ponctuels. Ceux-ci sont différents de ceux que l'on avait introduits au départ. S'il subsiste des 
paires, il apparaît en effet de nombreux antisites. La figure 14 montre que le nombre 
d'antisites croît avec la concentration de paires introduites alors que le nombre d'interstitiels 
subsistant décroît quand la quantité de paires introduites augmente. Ceci peut s'interpréter 
comme une recombinaison spontanée des paires lacunes-interstitiels via des séquences de 
remplacement : la lacune est comblée par un cation voisin originellement situé sur un site 
cristallin, les remplacements se propageant de proche en proche jusqu'à ce que l'interstitiel 
occupe un site cristallin. 
On voit qu'au delà de 8% de paires de Frenkel introduites il ne reste pratiquement plus 
d'interstitiels. A partir de cette concentration initiale on peut estimer que le rayon de 
recombinaison des paires est de l'ordre de 8Å ce qui correspond à la troisième distance cation-
cation. Une recombinaison peut donc déplacer jusqu'à 4 cations (y compris l'interstitiel). 
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Figure 14 : paramètres d'ordre après relaxation pour les antisites et pourcentage final 
d'interstitiels cationiques en fonction de la quantité de paires de Frenkel initialement 
introduites. 
On observe donc que l'introduction de paires de Frenkel dans le pyrochlore conduit à 
une transition progressive vers la structure fluorine désordonnée. On peut estimer que 20% de 
PF sont nécessaires pour achever complètement cette transition. 
c/Insertion de paires de Frenkel dans la fluorine désordonnée 
On introduit finalement de 0% à 16% de paires de Frenkel dans la structure fluorine 
désordonnée. On observe deux types de comportement suivant la concentrations de paires 
introduites. En dessous de 10% la boîte reste cristalline et on observe les mêmes 
recombinaisons de paires que précédemment. A partir de 10% la structure cristalline 
s'effondre et le matériau s'amorphise. Cela est visible à l'œil ainsi que sur les fonctions de 
distribution radiales. De même l'énergie des boîtes amorphisées est proche de celle de 
l'amorphe de référence. 
3. Discussion 
Nous pouvons à partir de nos résultats décrire le mécanisme d'amorphisation dans le 
zirconate de lanthane sous irradiation. Les atomes d'oxygène jouent sans doute un rôle limité 
dans les transitions de phase puisque leur paramètre d'ordre suit celui des cations. La présence 
d'anti-sites ne conduit pas à l'amorphisation. En revanche, l'accumulation de paires de Frenkel 
provoque l'amorphisation en deux étapes. Une première transition depuis le pyrochlore 
jusqu'à la fluorine désordonnée qui est complète pour une création d'environ 0.2PF par cation. 
Ces paires contribuent à cette transition via leur recombinaison. A cet effet s'ajoute la création 
d'antisites directement dans les cascades. Une fois atteinte la fluorine désordonnée, les 
cascades ultérieures produisent des paires de Frenkel supplémentaires. Si leur concentration 
dépasse 10% l'amorphisation se produit. 
Cette concentration limite est assez élevée. Il n'est pas immédiat de relier cette 
concentration à une quantité de paires de Frenkel produite par l'irradiation. En effet nos 
calculs consistent à imposer d'entrée une concentration de défauts. Ils tiennent donc compte 
des recombinaisons de paires immédiates et spontanées dues à une instabilité du cristal avec 
défaut. Cependant ils ne peuvent reproduire les processus de recombinaison diffusives qui se 
produisent après diffusion thermiquement activée des lacunes et interstitiels. La possibilité 
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d'atteindre ou non la concentration limite dépendra de l'occurrence ou non de tels processus de 
recombinaison, ce qui explique que l'amorphisation n'ait lieu qu'aux températures basses où la 
diffusion est inhibée. 
VI. Conclusion 
Les cascades de déplacements mettant en jeu des dizaines ou centaines de milliers 
d'atomes, il est nécessaire pour les modéliser d'utiliser des potentiels empiriques. De façon 
générale le principal enseignement de ces études est que, malgré les faiblesses des potentiels 
de paires de type Born-Mayer-Huggins, on obtient des informations pertinentes sur les 
cascades de déplacements dans les oxydes. La structure générale des traces de cascade est 
bien décrite même s’il ne semble pas possible de faire des prédictions quantitatives précises 
sur le nombre de défauts créés. Ces calcul permettent néanmoins de reproduire des 
comportements variés. On obtient ainsi une trace amorphe ou une simple assemblée de 
défauts ponctuels ou un dommage mixte. Ces formes de trace sont cohérentes avec les 
comportements expérimentaux des différents oxydes considérés. 
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 CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES DE 
RECHERCHE 
Bilan des travaux 
J'ai, dans ce mémoire, présenté mes travaux réalisés au Service de Recherches de 
Métallurgie Physique depuis 1996 sur les défauts ponctuels et les cascades de déplacements 
sous irradiation. 
 
Les études de défauts ponctuels ont porté sur la silice amorphe, l’insertion d’oxygène 
dans l’argent et sur le dioxyde d’uranium. Dans ce dernier matériau, on a considéré les défauts 
ponctuels et l’insertion de certains produits de fission. On a ainsi pu mettre en évidence: 
− la capacité des calculs d’ondes planes à reproduire les défauts ponctuels de UO2 ce qui a fait 
apparaître les limites de validité du modèle de défauts ponctuels dans l'oxyde sur-
stœchiométrique et l'importance des agrégats d'interstitiels d'oxygène dans ce matériau; 
− la cohérence des énergies de mise en solution calculées pour cinq produits de fission dans 
UO2 avec ce qui est connu de leur comportement dans le combustible ;  
− l'existence, dans l'argent métallique, de fortes interactions entre atomes d’oxygène dissous 
et lacunes ; 
− le rôle de l'interstitiel neutre dans la diffusion de l'oxygène dans la silice amorphe. 
Tous ces calculs ont été réalisés dans le cadre de la Théorie de la Fonctionnelle de la 
Densité (DFT), principalement avec des bases d’ondes planes. Ces études ont été effectuées 
dans un contexte général de confirmation de la domination de la DFT dans les calculs de 
structure électronique et des bases d’ondes planes dans les études de défauts (et plus 
généralement de structure atomique). Nous avons ainsi accompagné le mouvement de 
banalisation de ces calculs qui ont fait de la DFT la méthode de simulation ab initio standard 
dans la communauté des physiciens. Cette banalisation s’est assortie d’une simplification 
technique des calculs, en particulier pour ce qui concerne les programmes en ondes planes. En 
effet, il y a quelques années, un calcul d’ondes planes commençait par la recherche de bons 
pseudopotentiels (pseudopotentiels de Zr et U pour nos études de ZrSiO4 et UO2 
respectivement). Le fait même que l’uranium puisse être reproduit par des calculs d’ondes 
planes n’était pas évident. Aujourd’hui, il existe plusieurs codes en ondes planes faciles à 
utiliser qui sont livrés avec des bases de pseudopotentiels supposés robustes. Cette 
banalisation des calculs DFT en ondes planes n’est pas sans risque car la relative simplicité 
d’emploi des codes ab initio peut masquer les difficultés conceptuelles et les imprécisions de 
ces calculs. La DFT est également devenue la méthode standard dans le sens où c’est elle qui 
sert de base aux développements méthodologiques. Ils portent soit sur l’amélioration de la 
description de la liaison chimique dans certains cas « pathologiques » (par exemple les 
corrélations électroniques dans UO2) ; soit sur le développement du calcul de nouvelles 
quantités au delà de la structure et de l’énergie (spectres électroniques, calculs de phonons, 
d’interactions électrons-phonons, etc.). 
 
Nos études sur les dégâts d’irradiation reposent principalement sur des calculs de 
cascade de déplacements. Ceux-ci visent à reproduire les pertes balistiques des ions irradiants 
ou des noyaux de recul des désintégrations α. Nous avons ainsi montré les points suivants. 
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− Le dommage dans la zirconolite est mixte avec un coeur de trace amorphe et des défauts 
ponctuels en périphérie de celle-ci, ce qui est cohérent avec l’observation expérimentale d’une 
amorphisation concomitante avec des changements de phase dans la partie cristalline du 
matériau. 
− Le mécanisme d'amorphisation du zircon est de type impact direct. Cette prédiction qui 
s'opposait aux observations macroscopiques a depuis été confirmée expérimentalement. 
− Les cascades de déplacements dans le zirconate de lanthane ne créent que des défauts 
ponctuels, ce qui s'accorde bien avec sa relative résistance à l'amorphisation. Dans ce 
matériau, nous avons également reproduit par le calcul, en accumulant des paires de Frenkel, 
la succession des phases pyrochlore, fluorine désordonnée et amorphe observées sous 
irradiation aux ions. 
Ces études font partie d’un domaine plus restreint que les études de défauts ab initio. 
Les calculs de cascade qui existent depuis longtemps pour les métaux et les semi-conducteur 
étaient quasi-inexistants pour les oxydes il y a une dizaine d’année. Ils sont désormais un peu 
moins marginaux. Tous ces calculs utilisent à peu près les mêmes potentiels de paire 
éventuellement complétés par des termes à trois corps. De façon générale, l’enseignement 
majeur de ces calculs, au delà des résultats de chaque étude, me semble être la capacité de ces 
potentiels simples à modéliser assez correctement les cascades dans des oxydes variés. 
 
La division du mémoire en deux parties recoupant presque parfaitement la division 
entre les deux techniques de simulation que j’ai utilisées (dynamique moléculaire en 
potentiels empiriques pour les cascades et structure électronique en fonctionnelle de la densité 
pour les défauts ponctuels), peut donner l’impression d’un cloisonnement entre les calculs. 
Cependant il a existé des allers et retours entre les deux méthodes, en particulier via des 
comparaisons de résultats sur les défauts ponctuels : 
− Comparaison systématique des prédictions de la structure électronique ab initio sur les 
défauts aux résultats plus anciens des potentiels empiriques. 
− Test (cas du zircon) ou ajustement (cas du zirconate de lanthane) des potentiels empiriques 
sur les calculs ab initio de défauts. De même Morelon et al [Morelon 2003] ont utilisé nos 
énergies ab initio de défauts pour ajuster leurs potentiels de description de UO2. 
Afin de mettre à profit la maîtrise de ces deux techniques, il faudra aller au delà de ces 
simples allers et retours en abordant les modélisations multi-échelles. 
Perspectives 
Comme le montre l'étude sur la silice, le complément naturel des travaux présentés sur 
les défauts ponctuels est le calcul des énergies de migration de ces défauts ce qui permet de 
discuter de la diffusion atomique. Celle-ci mérite d’être étudiée pour elle-même, mais elle est 
également très importante pour nos projets d’études sur les dégâts d’irradiation. 
A court terme, pour ce qui concerne plus spécifiquement les défauts ponctuels, on 
envisage de poursuivre les calculs sur l'oxyde d'uranium, tant pour les auto-défauts que pour 
les produits de fission. Cependant, nos calculs ont montré qu’il se pose dans ce matériau deux 
problèmes spécifiques. Il s’agit d’une part de la question de l'état de charge des défauts que 
nous n'avons pas pu traiter car notre modèle d'oxyde d'uranium est métallique. Ce problème 
est relié à celui des états de valence des atomes d’uranium dans les oxydes 
surstœchiométrique (U3O8 en particulier), ces états de valence jouant un grand rôle dans la 
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lixiviation de ces oxydes. Pour aborder ces problèmes de charges nous prévoyons d'utiliser 
une méthode allant au delà des fonctionnelles usuelles LDA ou GGA. Nous testons 
actuellement la méthode dite « LDA+U » qui est la plus simple de ces méthodes « au delà de 
LDA ». 
Par ailleurs, nos résultats montrent qu’il est nécessaire de considérer les agrégats de 
défauts, en particulier ceux formés par les interstitiels d’oxygène, pour modéliser 
correctement les variations de stœchiométrie de l’oxyde d’uranium. Pour être capable 
d’étudier de tels défauts nous devrons abandonner les calculs en ondes planes pour passer à 
des codes permettant de traiter plus d’atomes. Nous sommes en train (en collaboration avec 
Chuchun Fu de SRMP) de développer une base atomique de description de l’uranium avec 
SIESTA. Ce code (dont nous avons déjà utilisé les capacités dans l’étude de la silice) étant à 
base d’orbitales atomiques, est de plus bien adapté à la LDA+U. Une fois les tests de 
faisabilité effectués, l’étude des états de charge et de valence des défauts dans les oxydes 
d’uranium avec SIESTA en LDA+U constituerait un bon sujet de thèse ou de post-doctorat. 
 
Pour ce qui concerne les dégâts d’irradiation, on peut envisager plusieurs suites directes 
au travail déjà effectué. Il s’agira de : 
− Pousser plus loin les tests des potentiels empiriques de type BMH en étudiant les 
différences chimiques et non plus structurales entre les oxydes. La famille isostructurale des 
pyrochlores constitue pour cela un cas idéal. Le stage de DEA de Karim Hamraoui (été 2004) 
se plaçait dans cette optique puisqu’il avait pour but de comparer les cascades dans quatre 
pyrochlores (La2Ti2O7, Gd2Ti2O7, La2Zr2O7 et Gd2Zr2O7).  
− Poursuivre les calculs de dynamique moléculaire en dehors des cascades. En effet l’étude 
préliminaire sur l'amorphisation du zirconate de lanthane par insertion de défauts ponctuels 
montre l'intérêt des modélisations de l'amorphisation hors calcul de cascade en particulier 
dans la reproduction de l’amorphisation par accumulation de défauts ponctuels. Cette étude 
reste cependant insuffisante. Nous avons d’ores et déjà étudié en dynamique moléculaire la 
réaction de La2Zr2O7 à l’accumulation de paires de Frenkel introduites une par une. 
Pour peu que l’on ait des bons potentiels (ce qui n’est pas toujours facile) ces études de 
dynamique moléculaire sont bien adaptées à des stages (par exemple de master). 
 
En outre, je souhaite aborder les effets de flux et de température dans les oxydes sous 
irradiation qui sont très largement ignorés dans la littérature. On pourra considérer d’abord les 
aspects cinétiques de l'amorphisation que nous avons négligés jusqu'à présent. Il y a pourtant 
de nombreuses preuves expérimentales de leur importance. Ainsi, pour un type d'irradiation et 
un matériau donnés, la dose nécessaire à l'amorphisation complète augmente avec la 
température. Au delà d'une température seuil, appelée température critique d'amorphisation, 
celle-ci devient impossible. Pour comprendre ce phénomène, une bonne connaissance de la 
diffusion des défauts est indispensable. Celle-ci joue en effet un rôle essentiel dans les 
recombinaisons de défauts et donc dans la dépendance en flux et en température de 
l'amorphisation. 
Nous réfléchissons actuellement aux moyens d'aborder efficacement ces phénomènes. 
Nous envisageons plusieurs pistes : équations de cinétique chimique homogène, de champ 
moyen ou modélisation Monte-Carlo cinétique. Tous ces calculs reposent sur la connaissance 
des coefficients de diffusion des défauts. Il sera sans doute nécessaire de les calculer, en 
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structure électronique ou à défaut en potentiels empiriques. Une collaboration avec Gilles 
Catillon de l’université de Marne-la-Vallée se met en place à ce sujet. 
 
Enfin à plus long terme, il serait intéressant d’élargir les études à l’ensemble des 
évolutions micro-structurales des oxydes sous irradiation, l'amorphisation n’étant que l’une 
des évolutions possibles. On étudierait les "oxydes forcés" à l'image de ce qui existe dans les 
métaux et alliages métalliques [Martin 1996]. Il s’agit là d’un projet assez vaste qui dépasse le 
cadre de mon travail personnel. Le SRMP semble être un bon endroit pour entreprendre ces 
travaux. On pourrait en effet tirer parti des compétences anciennes et actuelles des spécialistes 
des alliages forcés présents au laboratoire. Il serait préférable que cela ne soit pas abordé 
seulement par la simulation mais également du point de vue expérimental. 
Etudes en cours sur les carbures 
J’ai abordé récemment des travaux sur les carbures qui n’apparaissent pas dans ce 
manuscrit. En dehors de leurs nombreuses applications (microélectroniques notamment), ces 
matériaux sont intéressants pour le CEA dans le cadre des études sur les futurs réacteurs 
nucléaires dits de génération IV. Il est en effet envisagé que le combustible et son enrobage 
soient des carbures (UC pour le combustible, SiC, ZrC ou autres pour l’enrobage). Dans ce 
cadre, j’étudie la conductivité thermique des carbures de silicium et de zirconium, avec 
comme objectif de modéliser, son évolution sous irradiation. Ces études ont été initiées lors 
de mon séjour de six mois en 2003 au sein du Nuclear Engineering Department du MIT dans 
l’équipe du professeur Sidney Yip. J’ai pendant cette période également noué des contacts 
avec Ju Li de l’université de Colombus (Ohio). A leur contact, j’ai pu me mettre à niveau sur 
les applications classiques et quantiques du théorème de fluctuation-dissipation et me 
familiariser avec les potentiels empiriques de description des carbures de silicium et de 
zirconium. 
Ces deux carbures sont en fait très différents du point de vue de la conduction de la 
chaleur. Le carbure de silicium étant non métallique, la conduction se fait par les vibrations 
du réseau, Dans ce cas les interactions phonons-phonons sont la principale source de 
résistivité thermique. La modélisation de la conductivité thermique peut alors être abordée par 
dynamique moléculaire en potentiel empiriques, soit par des méthodes directes soit par 
l’utilisation de la méthode de Green-Kubo appliquée au flux de chaleur. Cette méthode a déjà 
été appliqué par l’équipe du MIT sur une phase cristalline de SiC [Li 1998]. Nous avons 
entrepris de programmer, au cours du stage de DEA de Nguyen Quoc Hoang (2004), les 
potentiels empiriques de description de SiC (potentiels de Tersoff). Les calculs de 
conductivité thermique débutent cet été au cours du stage de licence de Guillaume Dumazer. 
La prise en compte des dégâts d’irradiation ne devrait pas poser de problèmes. Il suffira de 
considérer les modifications de structure atomique sous irradiation. De nombreux travaux 
existent à ce sujet en particulier ceux de l’équipe de W. J. Weber (voir par exemple [Gao 
2002]). 
Le cas du carbure de zirconium est plus difficile. D’abord parce que c’est un carbure 
métallique. La conduction thermique électronique est donc importante. De plus, la 
conductivité thermique de ZrC tend à augmenter avec la température, ce qui ne s'explique pas 
par les théories phénoménologiques habituelles. Des calculs de l’équipe de Sidney Yip ont 
montré que la partie vibrationnelle de la conduction thermique est négligeable à haute 
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température [Li 2000]. On doit donc se concentrer sur la partie électronique de la conductivité 
thermique. Le calcul est alors plus difficile puisqu’il exige une description du système au 
niveau quantique en tenant compte des électrons et des interactions électrons-phonons qui 
sont responsables de la résistivité thermique. Nous avons, au cours des derniers mois, testé 
une méthode de calcul de cette contribution électronique basée sur une version quantique du 
théorème de fluctuation-dissipation (formule de Kubo-Greenwood). Cette méthode a 
l’avantage de ne pas nécessiter le calcul explicite des interactions électrons-phonons mais 
exige de considérer une boîte de simulation de dynamique moléculaire ab initio la plus grande 
possible sur laquelle les éléments de matrice de l’opérateur vitesse des électrons doivent être 
calculés. En collaboration avec Vanina Recoules (CEA, Bruyères-le-Châtel), nous venons de 
tester cette méthode sur le cas de l’aluminium liquide et solide qui a, par rapport au carbure de 
zirconium, l’avantage de demander beaucoup moins de temps de calcul. Les résultats sur 
l’aluminium liquide sont très satisfaisants et sont en cours de publication [Recoules 2005]. En 
revanche, les calculs sur le solide s’avèrent inefficaces, puisque les résultats sont à la fois très 
peu précis (imprécision d’un facteur 4) et très éloignés des valeurs expérimentales (2 fois trop 
petits en moyenne). Cette méthode semble donc mieux adaptée aux états désordonnés, comme 
les liquides, qu’à l’état cristallin. Il est possible que cette imprécision pour les solides soient 
due à une mauvaise description des phonons du fait des petites boites de simulation 
considérées. Pour mieux décrire les phonons, j’envisage d’aborder le calcul explicite des 
interactions électrons-phonons et de la fonction spectrale associée à la conductivité thermique. 
Ces études de conductivité thermique dans les carbures pourraient donner matière à une thèse. 
 
Enfin, ces nouveaux travaux sur les carbures vont me donner l’opportunité d’aborder les 
modélisations multi-échelles qui mêlent en un même calcul plusieurs niveaux de description 
des liaisons inter-atomiques. J’envisage, en collaboration avec Tristan Albaret de l’université 
de Lyon I qui est un spécialiste de ces méthodes, d'aborder ces calculs par l'étude de la 
fracturation du carbure de silicium. 
 
 - 59 -  
 BIBLIOGRAPHIE 
Anglada E., J. M. Soler, et al. (2001):  Phys. Rev B  66: 205101. 
Baroni S., A. Dal Corso, et al.: pwscf, http://www.pwscf.org. 
Besson R., A. Legris, et al. (2002):  Phys. Rev. Lett. 89: 225502. 
Brown I. D. et D. Altermatt (1985):  Acta Crystallogr.  B41: 244. 
Capron N., S. Carniato, et al. (2000):  J. Chem. Phys.  112: 9543. 
Carling K., Wahnström, et al. (2000):  Phys. Rev. Lett.  85: 3862. 
Clausen K. N., W. Hayes, et al. (1984):  Phys. Rev Lett.  52: 1238. 
de Monestrol H., L. Schmirgeld-Mignot, et al. (2001):  Acta Mater.  49: 1655. 
Devanathan R., W. J. Weber, et al. (1998):  Mat. Res. Soc. Symp. Proc.  481: 419. 
Doan N. V. et H. Tietze (1995):  Nucl. Instrum. Meth. B  102: 58. 
Ewing R. (1994):  Nucl. Instr. and Meth. B  91: 22. 
Ewing R., A. Meldrum, et al. (2003):  Rev. Mineral. Geochem.  53: 387. 
Ewing R., W. J. Weber, et al. (2004):  J. Appl. Phys.  95: 5949. 
Ewing R. C., W. J. Weber, et al. (1995):  Prog. Nucl. Energ.  29: 63. 
Farges F. (1994):  Phys. Chem Minerals  20: 504. 
Fassler (1942):  Z. Krist  104: 81. 
Gale J. D. (1997):  J. Chem. Soc., Faraday Trans.  93: 629. 
Gao F. et W. J. Weber (2002):  Phys. Rev. B  66: 024106. 
Grimes R. W., R. Ball, et al. (1992):  J. Phys. Chem. Sol.  53: 475. 
Grimes R. W. et C. R. A. Catlow (1991):  Phil. Trans. R. Soc. Lond. A  335: 609. 
Hägg G. (1929):  Z. Phys. Chem. B  6: 221. 
Harding J. H. (1989):  J. Chem. Soc. Faraday Trans. 2  85: 351. 
Harfouche M. (2003):  Influence des dégats d'irradiation sur les minéraux analogues,  thèse 
Marne-la-vallée 
Hartwigsen C., S. Goedecker, et al. (1998):  Phys. Rev. B  58: 3641. 
Hobbs L., A. N. Sreeram, et al. (1996):  Nucl. Instrum. Meth. B  116: 18. 
Hoshino T., T. Mizuno, et al. (2001):  Mater. trans.  42: 2206. 
Jackson R., C. R. A. Catlow, et al. (1987):  J. Chem. Soc. faraday Trans.  2: 83. 
- 60 - 
Bibliographie 
Kleykamp H. (1985):  J. Nucl. Mater.  131: 221. 
Li J. (2000):  Modeling Microstructural Effects on Deformation Resistance and Thermal 
Conductivity,  thèse MIT 
Li J., L. Porter, et al. (1998):  Journ. Nucl. Mat.  225: 139. 
Lian J., L. M. Wang, et al. (2003):  Acta Mater.  51: 1493. 
Lidiard A. B. (1966):  J. Nucl Mater  19: 106. 
Limoge Y. et A. Barbu (2005):  Defect and Diffusion Forum  237-240: 621. 
Limoge Y. et J. L. Bocquet (1990):  Phys.Rev. Lett.  65: 60. 
Makov G. et M. C. Payne (1995):  Phys. Rev. B  51: 4014. 
Martin G. et P. Bellon (1996):  Solid State Phys.  50: 189. 
Mathieu G., P. Gas, et al. (1983):  Acta. Metall.  31: 1661. 
Matzke H. (1987):  J. Chem. Soc. Faraday Trans.  2: 83. 
Matzke H. et J. Whitton (1966):  Can. J. Phys.  44: 995. 
Meldrum A., S. J. Zinkle, et al. (1998):  Nature  395. 
Mikkelsen J. C. (1984):  Appl. Phys. Lett.  45: 1187. 
Morelon N., D. Ghaleb, et al. (2003):  Philosophical Magazine  83: 1533. 
Moseler M., J. Nordiek, et al. (1997):  Phys. Rev. B  56: 15439. 
Mott N. F. et M. J. Littleton (1938):  Trans. Faraday Soc.  34: 485. 
Murch G. E. et C. Catlow (1987):  J. Chem. Soc. Faraday Trans.  2: 83. 
Naguib H. M. et R. Kelly (1975):  Radiat. Eff.  25: 1. 
Nakamura A. et T. Fujino (1986):  J. Nucl. Mater.  140: 113. 
Needs R. (1999):  J. Phys. Condens. Mat.  11: 10437. 
Norgett M., M. T. Robinson, et al. (1975):  Nucl. Eng. Des.  33: 50. 
Park J.-H. (1990):  Mater Lett.  9: 313. 
Pauling L. (1931):  J. Am. Chem. Soc.  53: 1367. 
Pério P. (1953):  Bull. Soc. Chim.  Fr.: 256. 
Petit T., C. Lemaignan, et al. (1998):  Phil. Mag. B  77: 779. 
Pickett W. E. (1989):  Comput. Phys. rep.  9: 115. 
Probert M. I. J. et M. C. Payne (2003):  Phys. Rev. B  67: 075204. 
Quéré Y. (1963):  J. Phys. Soc. Japan  18: Supl. III 91. 
Recoules V. et J.-P. Crocombette (2005):  soumis à Physical Review B. 
 - 61 -  
Bibliographie 
Rios S., E. K. H. Salje, et al. (2000):  J. Phys. Condens. Matter  12: 2401. 
Roma G., Y. Limoge, et al. (2001):  Phys. Rev. Lett.  86: 4564. 
Satta A., F. Willaime, et al. (1998):  Phys. Rev. B  57: 11184. 
Schäfer C., H. Urbassek, et al. (2002):  Comp. Mater. Sci.  24: 421. 
Snyder J. A., R. Alfonso, et al. (2000):  J. Phys. Chem. B  104: 4717. 
Söderlind P., L. Yang, et al. (2000):  Phys. Rev. B  61: 2579. 
Soler J. M., E. Artacho, et al. (2002):  Journal of Physics: Condensed Matter  14: 2745. 
Springborg M. (2000):  Methods of Electronic-Structure Calculations. Chishester, Wiley. 
Stratton T. G. et H. Tuller (1987):  J. Chem. Soc. Faraday Trans. II  83: 1143. 
Subramanian M. A., G. Aravamudan, et al. (1983):  Prog. Solid. Stat. Chem.  15: 55. 
Sulimov V. B., P. Sushko, et al. (2002):  Phys. Rev. B  66: 024108. 
Tetot R. et P. Gerdanian (1985):  J. Phys. Chem. Solids  46: 1131. 
Troullier N. et J. L. Martins (1991):  Phys. Rev. B  43: 1993. 
van Beest B. W. H. et G. J. Kramer (1990):  Phys. Rev. Lett.  64: 1955. 
Wang S. X., L. M. Wang, et al. (1999):  Nucl. Instr. and Meth. B  148: 704. 
Weber W. (2000):  Nucl. Instrum. Meth. B  166-167: 98. 
Weber W. J., R. C. Ewing, et al. (1998):  J. Mater. res.  13: 1434. 
Weber W. J., R. C. Ewing, et al. (1994):  J. Mater. res.  9: 688. 
Wright A. F., C. H. Seager, et al. (2003):  J. Appl. Phys.  94: 2311. 
Yun Wang et G. S. Hwang (2003):  Surf. Sci.  542: 72. 
Ziegler J. F.: SRIM, www.srim.org 
Ziegler J. F., J. P. Biersack, et al. (1985):  The Stopping and Range of Ions in Solids. New 
York, Pergamon. 
Zinkle S. J. et C. Kinoshita (1997):  J. Nucl. Mater.  251: 200. 
 
 - 62 -  
 LISTE DE PUBLICATIONS 
Publications dans des revues avec comités de lecture 
 
P24 Point defects in uranium dioxide : ab initio pseudopotential approach in the generalized 
gradient approximation 
M. Freyss, T. Petit et J.-P. Crocombette 
Accepté dans Journal of Nuclear Materials (2005) 
 
P23 Ab initio determination of electrical and thermal conductivity of liquid aluminum 
V. Recoules et J.-P. Crocombette 
Accepté dans Physical Review B (2005) 
 
P22 XAFS and molecular dynamics study of the structural environment around actinides and 
network formers in natural minerals analogues of ceramics for nuclear waste storage 
M. Harfouche, F. Farges, J.-P. Crocombette et A.-M.Flank 
Physica Scripta T115, 928-930 (2005) 
 
P21 Molecular dynamic simulation of disorder induced amorphization in pyrochlore 
A. Chartier, C. Meis, J.-P. Crocombette, W.J. Weber et L.R. Corrales 
Physical Review Letters 94, 025505 (2005)  
 
P20 Neutral self-defects in a silica model: a first-principles study 
L. Martin-Samos, Y. Limoge, J.-P. Crocombette, G. Roma, N. Richard, E. Anglada et E. 
Artacho 
Physical Review B 71, 014116 (2005) 
 
P19 Origin of the oxygen neutral self-defects formation energy distribution in a silica glass  
L. Martin-Samos, Y. Limoge, N. Richard , J.-P. Crocombette , G. Roma , E. Anglada et 
E. Artacho  
Europhysics Letters 66, 680 (2004) 
 
P18 Molecular modelling of transmutation fuels and targets  
T. Petit, M. Freyss, P. Garcia, P. Martin, M. Ripert, J.-P. Crocombette et F.  Jollet 
Journal of Nuclear Materials 320, 1-2 , 133-137 (2003) 
 
P17 Comment on ‘Large swelling and percolation in irradiated zircon’ 
L.R. Corrales,W.J. Weber, A. Chartier, C. Meis et J.-P. Crocombette 
Journal of Physics : Condensed Matter 15, 6447–6456 (2003) 
 
P16 Atomistic modeling of displacement cascades in La2Zr2O7 pyrochlore 
A. Chartier, C. Meis, J.-P. Crocombette, L. R. Corrales et W.J. Weber  
Physical Review B 67, 174102 (2003)    
 
P15 Molecular Dynamics Simulation of the α-recoil Nucleus Displacement Cascade in 
Zirconolite 
L. Veiller, J.-P. Crocombette et D. Ghaleb 
Journal of Nuclear Materials 306, 1, 61-72 (2002) 
- 63 - 
Liste de publications 
 
P14 Ab initio energetics of some fission products (Kr, I, Cs, Sr and He) in uranium dioxide 
J.-P. Crocombette 
Journal of Nuclear Materials 305, 29 (2002)  
 
P13 Oxygen and vacancies in silver: A density-functional study in the local density and 
generalized gradient approximations  
J.-P. Crocombette, H. de Monestrol et F. Willaime  
Physical Review B 66, 024114 (2002)     
 
P12 Study of self-limiting oxydation of silicon nanoclusters by atomistic simulations 
J. Dalla Torre, J.L. Bocquet, Y. Limoge, J.-P. Crocombette, E. Adam, G. Martin, T. 
Baron, P. Rivallin et P. Mur 
Journal of Applied Physics 92, 1084 (2002) 
 
P11 Plane wave pseudopotential study of point defects in uranium dioxide 
J.-P. Crocombette, F. Jollet, L. Thien Nga et T. Petit  
Physical Review B 64, 104107 (2001) 
 
P10 Molecular dynamics modeling of irradiation damage in pure and uranium doped zircon 
J.-P. Crocombette, D. Ghaleb 
Journal of Nuclear Materials 295, 167 (2001) 
 
P9 Bonding and XPS chemical shifts in  ZrSiO4,vs. SiO2 and ZrO2: Charge transfer and 
electrostatic effects 
M.J. Guittet, J.-P. Crocombette, M. Gautier-Soyer 
Physical Review B 63, 125117 (2001) 
 
P8 Theoretical study of point defects in crystalline zircon 
J.-P. Crocombette 
Physics and Chemistry of  Minerals 27, 138-143 (1999)  
 
P7 Modeling the structure of zircon (ZrSiO4): empirical potentials, ab initio electronic 
structure  
J.-P. Crocombette et D. Ghaleb  
Journal of  Nuclear Materials 257, 282-286 (1998) 
 
Publications issues de ma thèse 
 
P6 Influence of the band shapes in the Anderson impurity model 
F. Jollet, V. Ortiz et J.-P. Crocombette 
Journal of Electron Spectroscopy and Related Phenomena 86, 83 (1997) 
 
P5 Covalency effect on cation 2p X-ray absorption spectroscopy in 3d transition-metal oxides 
J.-P. Crocombette et F. Jollet   
Journal of Physics: Condensed Matter 8, 5253 (1996) 
 
P4 The importance of the magnetic dipole term in magneto-circular X-ray absorption 
dichroism for 3d transition metal compounds 
J.-P. Crocombette, B.T. Thole et F. Jollet 
 - 64 -  
Liste de publications 
Journal of Physics: Condensed Matter 8, 4095 (1996) 
P3 X-ray-absorption spectroscopy at the Fe L2,3 threshold in iron oxides 
J.-P. Crocombette, M. Pollak, F. Jollet, N. Thromat et M. Gautier-Soyer 
Physical Review B 52, 3143 (1995) 
 
P2 Ti 2p X-ray absorption in titanium dioxides (TiO2): the influence of the cation site 
environment 
J.-P. Crocombette et F. Jollet 
Journal of Physics: Condensed Matter 6, 10811(1994) 
 
P1 Site selectivity in ZrO2-doped Y2O3 evidenced by x-ray absorption spectra calculations 
J.-P. Crocombette et F. Jollet 
Journal of Physics: Condensed Matter 6, 8341 (1994) 
 
Actes de congrès  
 
PC7 Oxygen self-diffusion mechanisms in silica by first-principles 
L. Martin-Samos, Y. Limoge, J.-P. Crocombette, G. Roma et N. Richard 
DIMAT (DIffusion in MATerials), juillet 2004, Cracovie 
Defect and Diffusion Forum 237-240, 115 (2005) 
 
PC6 Défauts induits sous irradiation dans les oxydes nucléaires 
T. Petit, G. Jomard, F. Jollet et J.-P. Crocombette 
"Simulation à l'échelle atomique : de la théorie aux applications industrielles" organisé 
par la SF2M, Septembre 2001, Autrans. 
 
PC5 Molecular dynamics simulation of the α-recoil nucleus displacement cascade in 
zirconolite 
L. Veiller, J.-P. Crocombette, C. Meis et D. Ghaleb 
ICEM'01, "Eighth International Conference on Radioactive Waste Management and 
Environmental Remediation", septembre 2001, Bruges. 
 
PC4 Vers la modélisation de cascades de déplacements dans la zirconolite : détermination de 
potentiels empiriques 
L. Veiller, J.-P. Crocombette, C. Meis et D. Ghaleb 
Colloque de Métallurgie de l'INSTN, juin 2000, Saclay. 
Journal de Physique IV 11, 251-258 (2001) 
 
PC3 Molecular dynamics simulation of displacement cascades in zircon (ZrSiO4) 
J.-P. Crocombette et D. Ghaleb 
"Scientific Basis for Nuclear Waste Management XXI", sep. 1997, Davos. 
Mater. Res. Soc. Symposium, 101 (1999) 
 
PC2 Molecular dynamics simulation of recoil nucleus displacement cascades in zircon  
J.-P. Crocombette et D. Ghaleb 
"Microstructural Processes in Irradiated Materials", dec. 1998, Boston. 
Mater. Res. Soc  Symposium, 343 (1998) 
 
 - 65 -  
Liste de publications 
PC1 Characterization of iron oxides by XAS at the Fe L2,3 and O K edges 
S. Gota, F. Jollet, J.-P. Crocombette, Z.Y. Wu, M. Pollak, N. Thromat, M. Gautier-
Soyer et  C.R. Natoli 
Journal de Physique  IV  7, 507 (1997) 
 
Autres publications 
 
2003 auteur du chapitre "Cascade Modelling" dans «Handbook of Materials Modeling», 
Springer (2005), Ed. Sidney Yip. 
 
 
 - 66 -  
Sélection de publications 
SÉLECTION DE PUBLICATIONS 
 
P7 Modeling the structure of zircon (ZrSiO4): empirical potentials, ab initio electronic 
structure  
J.-P. Crocombette et D. Ghaleb  
Journal of  Nuclear Materials 257, 282-286 (1998) 
 
P11 Plane wave pseudopotential study of point defects in uranium dioxide 
J.-P. Crocombette, F. Jollet, L. Thien Nga et T. Petit  
Physical Review B 64, 104107 (2001) 
 
P14 Ab initio energetics of some fission products (Kr, I, Cs, Sr and He) in uranium dioxide 
J.-P. Crocombette 
Journal of Nuclear Materials 305, 29 (2002)  
 
P20 Neutral self-defects in a silica model: a first-principles study 
L. Martin-Samos, Y. Limoge, J.-P. Crocombette, G. Roma, N. Richard, E. Anglada et E. 
Artacho 
Physical Review B 71, 014116 (2005) 
 
P10 Molecular dynamics modeling of irradiation damage in pure and uranium doped zircon 
J.-P. Crocombette, D. Ghaleb 
Journal of Nuclear Materials 295, 167 (2001) 
 
P15 Molecular Dynamics Simulation of the α-recoil Nucleus Displacement Cascade in 
Zirconolite 
L. Veiller, J.-P. Crocombette et D. Ghaleb 
Journal of Nuclear Materials 306, 1, 61-72 (2002) 
 
P21 Molecular dynamic simulation of disorder induced amorphization in pyrochlore 
A. Chartier, C. Meis, J.-P. Crocombette, W.J. Weber et L.R. Corrales 
Physical Review Letters 94, 025505 (2005)  
 
 
 
 
 
 
 - 67 -  
Sélection de publications 
 - 68 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P7 
 
 
 
 
 
 
Modeling the structure of zircon (ZrSiO4): empirical potentials, ab initio electronic structure 
J.P. Crocombette et D. Ghaleb 
Journal of  Nuclear Materials 257, 282-286 (1998) 
 
 - 69 -  
Sélection de publications 
 - 70 -  
Sélection de publications 
 - 71 -  
Sélection de publications 
 - 72 -  
Sélection de publications 
 - 73 -  
Sélection de publications 
 - 74 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P11 
 
 
 
 
 
 
Plane wave pseudopotential study of point defects in uranium dioxide 
J.P. Crocombette, F. Jollet, L. Thien Nga et T. Petit 
Physical Review B 64, 104107 (2001) 
 
 
 - 75 -  
Sélection de publications 
 - 76 -  
 
Sélection de publications 
 - 77 -  
 
Sélection de publications 
 - 78 -  
 
Sélection de publications 
 - 79 -  
Sélection de publications 
 - 80 -  
Sélection de publications 
 - 81 -  
 
Sélection de publications 
 - 82 -  
Sélection de publications 
 - 83 -  
Sélection de publications 
 - 84 -  
Sélection de publications 
 - 85 -  
Sélection de publications 
 - 86 -  
Sélection de publications 
 - 87 -  
Sélection de publications 
 - 88 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P14 
 
 
 
 
 
 
Ab initio energetics of some fission products (Kr, I, Cs, Sr and He) in uranium dioxidePlane  
J. P. Crocombette 
Journal of Nuclear Materials 305, 29 (2002)  
 
 
 - 89 -  
Sélection de publications 
 - 90 -  
Sélection de publications 
 - 91 -  
Sélection de publications 
 - 92 -  
Sélection de publications 
 - 93 -  
Sélection de publications 
 - 94 -  
Sélection de publications 
 - 95 -  
Sélection de publications 
 - 96 -  
Sélection de publications 
 - 97 -  
Sélection de publications 
 - 98 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P20 
 
 
 
 
 
 
Neutral self-defects in a silica model: a first-principles study 
L. Martin-Samos, Y Limoge, J. P. Crocombette, G. Roma, N. Richard, E. Anglada et E. Artacho 
Phys. Rev. B 71, 014116 (2005) 
 - 99 -  
Sélection de publications 
 - 100 -  
Sélection de publications 
 - 101 -  
Sélection de publications 
 - 102 -  
Sélection de publications 
 - 103 -  
Sélection de publications 
 - 104 -  
Sélection de publications 
 - 105 -  
Sélection de publications 
 - 106 -  
Sélection de publications 
 - 107 -  
Sélection de publications 
 - 108 -  
Sélection de publications 
 - 109 -  
Sélection de publications 
 - 110 -  
Sélection de publications 
 - 111 -  
Sélection de publications 
 - 112 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P10 
 
 
 
 
 
 
Molecular dynamics modeling of irradiation damage in pure and uranium doped zircon 
J.P. Crocombette, D. Ghaleb 
Journal of Nuclear Materials 295, 167 (2001) 
 
 - 113 -  
Sélection de publications 
 - 114 -  
Sélection de publications 
 - 115 -  
Sélection de publications 
 - 116 -  
Sélection de publications 
 - 117 -  
Sélection de publications 
 - 118 -  
Sélection de publications 
 - 119 -  
Sélection de publications 
 - 120 -  
Sélection de publications 
 - 121 -  
Sélection de publications 
 - 122 -  
Sélection de publications 
 - 123 -  
Sélection de publications 
 - 124 -  
Sélection de publications 
 - 125 -  
Sélection de publications 
 - 126 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P15 
 
 
 
 
 
 
Molecular Dynamics Simulation of the α-recoil Nucleus Displacement Cascade in Zirconolite 
L. Veiller, JP. Crocombette et D. Ghaleb 
Journal of nuclear materials 306, 1, 61-72 (2002) 
 
 - 127 -  
Sélection de publications 
 - 128 -  
Sélection de publications 
 - 129 -  
Sélection de publications 
 - 130 -  
Sélection de publications 
 - 131 -  
Sélection de publications 
 - 132 -  
Sélection de publications 
 - 133 -  
Sélection de publications 
 - 134 -  
Sélection de publications 
 - 135 -  
Sélection de publications 
 - 136 -  
Sélection de publications 
 - 137 -  
Sélection de publications 
 - 138 -  
Sélection de publications 
 - 139 -  
Sélection de publications 
 - 140 -  
Sélection de publications 
 
 
 
 
 
Article P21 
 
 
 
 
 
 
Molecular dynamic simulation of disorder induced amorphization in pyrochlore 
A. Chartier, C. Meis, J.-P. Crocombette, W.J. Weber et L.R. Corrales 
Phys. Rev. Lett. 94, 025505 (2005) 
 
 
 - 141 -  
Sélection de publications 
 - 142 -  
Sélection de publications 
 - 143 -  
Sélection de publications 
 - 144 -  
Sélection de publications 
 - 145 -  
Sélection de publications 
 
 - 146 -  
